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Les composites sont des assemblages de matériaux non-miscible, il en existe diﬀé-
rents types : les stratiﬁés et les matrices chargées de particules pouvant avoir diﬀérentes
formes. Dans le travail présenté ici, il s'agira d'étudier une matrice polymère renforcée
de plaquettes de taille nano-métrique. Ce changement d'échelle induit un gap important
pour de nombreuses propriétés entre les composites habituels et les nano-composites (ou
polymères nano-renforcés). Ces phénomènes ont été mis en évidence dans des études me-
nées par Toyota au début des années 90 sur du polyamide 6 renforcé de nano-plaquettes
d'argile [Usuki et al., 1993 ; Kojima et al., 1993]. Ce type de matériau permet, en utilisant
un très faible taux de renforts (<10% en masse) d'obtenir de bonnes propriétés notam-
ment mécaniques [Fornes et Paul, 2003 ; Ray et al., 2003 ; Cauvin et al., 2010b ; Anoukou
et al., 2011]. Dans certaines conditions, les charges peuvent procurer aux composites des
propriétés de retard au feu [Paul et Roberson, 2008], de barrière au gaz [Maiti et al.,
2002 ; Urresti et al., 2011] ainsi que de bonnes propriétés mécaniques et thermiques [Liu
et al., 2009 ; Cauvin et al., 2010b]. Ces améliorations sont obtenues grâce à l'organisation
des nano-charges au sein de la matrice. En eﬀet, la faible taille des charges augmente la
surface de contact entre le renfort et la matrice ce qui conduit à une meilleure transmis-
sion des eﬀorts entre ces deux phases. De plus, ces nano-charges peuvent s'organiser les
unes par rapport aux autres de façon à ce que la tortuosité [Choudalakis et Gotsis, 2009 ;
Hashemifard et al., 2011 ; Alamri et Low, 2012] du matériau soit très supérieure à ce que
l'on trouve dans les matériaux classiques rendant ainsi plus diﬃcile le passage d'un gaz
au sein du matériau.
Le grand challenge que soulève ces matériaux est de traduire la spéciﬁcité liée à la
micro-structure dans le développement de nouvelles lois de comportement permettant le
dimensionnement de structure à base de ces nouveaux matériaux.
Trois types de micro-structures peuvent être diﬀérenciées dans les nano-composites
à renforts plaquettaires [Gloaguen et Lefebvre, 2007 ; Figiel et Buckley, 2009] : agrégée,
intercalée et exfoliée (Figure 1). Il faut noter que ces micro-structures peuvent cohabi-
ter dans un même matériau. La morphologie la moins intéressante est la micro-structure
agrégée (Figure 1a). En eﬀet, dans cette conﬁguration les nano-plaquettes sont agrégées
en empilements de tailles micro-métriques, sans matrice polymère entre les plaquettes
[Maiti et al., 2002]. Cette micro-structure est similaire à celle d'un composite classique.
De meilleurs paramètres de fabrication peuvent conduire à une micro-structure intercalée
(Figure 1b). La surface de contact entre les renforts et la matrice est alors plus impor-
tante que dans la micro-structure agrégée car des chaînes polymères se placent entre les
plaquettes [Paul et Roberson, 2008]. Cependant, les nano-plaquettes se trouvent toujours
dans des empilements de tailles micro-métriques ou de quelques dizaines de nano-mètres.
La micro-structure apportant les meilleures propriétés est la micro-structure exfoliée (Fi-
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gure 1c). Dans ce type de micro-structure, les plaquettes étant complètement dispersées
dans la matrice sans créer d'agrégats, la surface de contact entre les charges et la matrice
ainsi que la tortuosité sont maximales. Cette micro-structure permet notamment d'avoir
les meilleures propriétés mécaniques [Vergnes, 2011 ; Ojijo et al., 2011].
(a) Agrégée (b) Intercalée (c) Exfoliée
Figure 1  Représentation des diﬀérentes micro-structures des nano-composites.
Fabriquer et tester des nano-composites peut s'avérer onéreux et chronophage. De plus,
la taille des particules rend les conditions de fabrication parfois contraignantes. Pour pa-
lier à ces contraintes de fabrication et de caractérisation des nano-composites, on peut
s'appuyer sur des modèles micro-mécaniques ou éléments ﬁnis (EF) qui permettent d'esti-
mer les propriétés. Cependant, ces estimations ne sont possibles qu'avec une connaissance
suﬃsante de la micro-structure.
Plusieurs études basées sur des méthodes éléments ﬁnis (EF) ont été réalisées récem-
ment pour estimer les propriétés des nano-composites. Il s'agit de modèles 2D ou 3D
[Sheng et al., 2004 ; Hbaied et al., 2007 ; Figiel et Buckley, 2009 ; Pahlavanpour et al.,
2014]. Ces études sont en général comparées aux prédictions de modèles analytiques. Les
modèles présentés dans ces études se confrontent à plusieurs problèmes : les temps de cal-
cul dus à la précision du maillage [Hbaied et al., 2007] ou encore le choix des conditions
limites (périodiques, symétriques...). Dans le cas des modèles Éléments Finis, il est néces-
saire de créer et de générer un Volume Élémentaire Représentatif (VER) pour ensuite le
mailler ce qui peut s'avérer compliqué. Dans le but de simpliﬁer la création de ce VER,
et pour éviter les inter-pénétrations des charges entre elles, les renforts sont souvent sup-
posés parallèles [Sheng et al., 2004]. De plus, les modélisations 2D et 3D fournissent des
estimations diﬀérentes dues aux hypothèses prises dans chacun de ces cas (formes et dis-
tribution spatiale des renforts par exemple) [Hbaied et al., 2007]. Il existe d'autres types
de modèles ne présentant pas ces diﬃcultés, les modèles micro-mécaniques. Ces modèles
nécessitent de déﬁnir un Volume Élémentaire Représentatif (sans avoir à le générer) et de
connaître des paramètres matériaux précis (physiques et/ou morphologiques). Ils ont déjà
montré leur eﬃcacité sur des micro-structures similaires mais présentant des longueurs ca-
ractéristiques supérieures à celles des nano-composites. Ces approches multi-échelles sont
basées sur le problème d'Eshelby [Eshelby, 1957 ; Mori et Tanaka, 1973 ; Ponte Castañeda
et Willis, 1995] ou sur les modèles hybrides [Lee et al., 1993b ; van Dommelen et al., 2003].
Cependant, utilisées seules dans le cas des polymères nano-chargés, ces approches sont
alors limitées par leurs hypothèses [Fornes et Paul, 2003 ; Diani et al., 2008 ; Cauvin et al.,
2010b ; Zaïri et al., 2011 ; Bédoui et Cauvin, 2012].
L'objectif de ces travaux de thèse est de tenir compte de la morphologie particulière
des nano-composites dans une modélisation multi-échelles aﬁn d'avoir une estimation ro-
buste des propriétés mécaniques. Pour cela, il faut tout d'abord décrire la morphologie des
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matériaux de l'étude et identiﬁer leur comportement aﬁn de comprendre l'inﬂuence des
propriétés micro-structurales sur les propriétés mécaniques macroscopiques. Diﬀérentes
techniques seront mises en ÷uvre pour décrire à plusieurs échelles la micro-structure des
matériaux. L'étude portant sur des nano-composites à base de thermoplastiques, il appa-
raît important non seulement de s'intéresser à leur comportement élastique mais aussi à
leur comportement visco-élastique. On s'appuyera ensuite sur diﬀérents modèles micro-
mécaniques pour construire un schéma d'homogénéisation prenant en compte les para-
mètres micro-structuraux réels des matériaux et permettant d'estimer le comportement
élastique et visco-élastique des matériaux de l'étude.
Dans une première partie, nous nous attacherons à décrire la morphologie de nano-
composites fabriqués au laboratoire. Pour cela nous utiliserons des moyens permettant de
décrire la micro-structure à diﬀérentes échelles. Tout d'abord, à l'aide de la Microscopie
Électronique à Transmission puis de la Diﬀraction des Rayons-X, nous pourrons déter-
miner des paramètres clés de la morphologie des matériaux (distribution, espace interfo-
liaire...). Nous étudierons ensuite, à l'aide d'essais mécaniques, le comportement statique
et dynamique de ces matériaux. Finalement, le lien entre les propriétés macroscopiques et
les paramètres morphologiques sera construits au travers d'un schéma d'homogénéisation
multi-échelles qui sera présenté dans les chapitre suivants.
Le premier chapitre sera consacré à la fabrication et à la description de la morphologie
des nano-composites. Les méthodes de Microscopie Électronique à Transmission et de
Diﬀraction des Rayons-X seront présentées. On détaillera la façon dont les résultats de
ces essais peuvent être traités et interprétés.
Le deuxième chapitre s'intéressera aux propriétés mécaniques de nano-composites fa-
briqués pour cette étude. Tout d'abord, l'étude portera sur le comportement statique
par la mesure du module de Young, puis sur le comportement dynamique dans le but
de voir l'inﬂuence des renforts sur le comportement visco-élastique des polymères nano-
chargés. Ces deux premiers chapitre seront liés aﬁn de mettre en évidence l'inﬂuence de la
micro-structure sur le comportement macroscopique. On verra ainsi comment des chan-
gements de morphologie à l'échelle du nanomètre vont modiﬁer les propriétés mécaniques
macroscopiques du matériau aussi bien en statique qu'en dynamique.
Dans une seconde partie, un schéma d'homogénéisation multi-échelles basé sur des
modèles micro-mécaniques et enrichi par des paramètres morphologiques sera mis en place.
Nous présenterons les hypothèses et la démarches adoptée pour la mise en place de ce
modèle multi-échelles. Les estimations seront comparées aux valeurs mesurées et l'écart
entre ces valeurs sera discuté. Cette modélisation, dans un premier temps mise en ÷uvre
en régime élastique linéaire, sera ensuite étendue à la visco-élasticité.
Les méthodes numériques nécessaires à la résolution de ce problème visco-élastique
dépendant du temps seront présentées en détail. Tout au long de cette seconde partie, nous
verrons de quelle manière les modèles permettent de tenir compte de la micro-structure
pour estimer les propriétés mécaniques macroscopiques.
Le troisième chapitre sera dedié à la présentation des modèles micro-mécaniques et
à la façon dont sera réalisée l'homogénéisation multi-échelles. Ce chapitre se basera sur
les paramètres morphologiques mesurés au Chapitre 1 aﬁn d'estimer les propriétés méca-
niques élastiques linéaires qui seront comparées aux résultats de caractérisation présentés
au Chapitre 2.
Le quatrième et dernier chapitre portera sur une étude du comportement visco-élastique
des polymères nano-renforcés. On y présentera les méthodes de résolution de ce problème.
On utilisera, dans le contexte de la visco-élasticité, les modèles présentés au Chapitre 3.
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Les comportements estimés seront comparés aux mesures de visco-élasticité présentés au
Chapitre 2.
Dans tout ce travail, nous essayerons de montrer le lien fort qui existe entre la micro-
structure d'un nano-composite et les propriétés macroscopiques que l'on observe. Cette
relation justiﬁe l'utilisation de ces nouveaux matériaux et permet de mieux comprendre
les propriétés intéressantes qu'ils présentent.
0.2 Matériaux
0.2.1 Matrices polymères
Le terme polymère désigne un matériau composé de longues chaînes carbonées. On
trouve deux grands groupes de polymères, les matériaux thermodurcissables et les maté-
riaux thermoplastiques. La première famille désigne les matériaux qui une fois polymérisés
(et réticulés) ne peuvent plus être ramollis en les chauﬀant. Ces matériaux ne sont gé-
néralement pas recyclables. La seconde famille regroupe les plastiques qui se ramollisent
sous l'eﬀet de la température. Ils présentent l'avantage, une fois sous forme de granulés,
de pouvoir être recyclables, donc réutilisables dans la mesure où les chaînes polymères
n'ont pas été dégradées.
Dans cette seconde famille de plastique (les thermoplastiques), on peut diﬀérencier plu-
sieurs types de polymères en s'intéressant à l'organisation des chaînes carbonnées entre
elles (Figure 2). En eﬀet, certains polymères sont 'amorphes' (PS, PMMA, PC), d'autres
'semi-cristallins' (PLA, PP, PE, PET). La structure des polymères semi-cristallins est
caractérisée par la coexistence de plusieurs phases : une ou plusieurs phases amorphes et
une phase cristalline [Oudet, 1993]. La structure cristalline est le résultat de la répéti-
tion périodique dans l'espace d'une maille élémentaire ce qui génère des zones ordonnées
constituées de chaînes parallèles les unes par rapport aux autres (Figure 2b). On désigne
la quantité de phase cristalline présente dans le matériau par rapport à la quantité de
phase amorphe par le terme taux de cristallinité, ce taux varie dans le cas des thermo-
plastiques semi-cristallin de 20 à 80% [Perez, 2001]. Due à la diﬀérence entre des liaisons
intramoléculaires (covalentes) et intermoléculaires (van der Walls), les phases cristallines
ont des propriétés mécanique fortement anisotropes.
(a) Polymère amorphe (b) Polymère semi-cristallin
Figure 2  Représentation de l'organisation de chaînes polymères dans une phase amorphe
(a) et dans une phase cristalline (b).
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Dans un polymère semi-cristallin les chaînes polymères se replient sous la forme de
lamelles cristallines qui peuvent s'organiser entre elles sous la forme de sphérulites (Figure
3). Au sein d'un sphérulite, les lamelles cristallines sont séparées entre elle par des zones
de phase amorphe ce qui signiﬁe qu'une même chaîne peut appartenir à plusieurs lamelles
cristallines ainsi qu'a des zones de phase amorphe. La taille et la forme des sphérulites




Figure 3  Représentation d'un sphérulite composé de lamelle cristalline.
Dans un polymère semi-cristallin, les phases amorphe et cristalline vont présenter
des densités, des propriétés mécaniques et des propriétés thermiques diﬀérentes [Tingting
et al., 2010].
Ainsi un polymère amorphe ne présentera qu'une température de transition, corres-
pondant au passage d'un état vitreux à un état caoutchoutique appelée température de
transition vitreuse Tg. Dans le cas des polymères semi-cristallins, la température de tran-
sition vitreuse est présente. Il y a également des températures de cristallisation, indiquant
les temprétures auxquelles les phases cristallines vont croître au sein de la matrice et des
températures de fusion, indiquant la fonte des phases cristallines et donc leur décroissance.
Ces deux familles de polymères thermoplastiques présentent une grande diﬀérence de
composition, un polymère amorphe n'est composé que d'une seule phase tandis qu'un
polymère semi-cristallin est composé d'au moins deux phases (une phase amorphe et
une ou plusieurs formes cristallines). L'objectif de ce travail étant de comprendre le lien
entre le comportement macroscopique d'un matériau renforcé de nano-plaquettes et ses
caractéristiques morphologiques dans un contexte de matériaux bio-sourcés, les renforts
choisi sont des particules naturelles, les nano-plaquettes d'argile. Dans le but d'avoir une
étude approfondie, nous avons choisi d'étudier les nano-composites basés sur deux matrices
polymères. La première de ces matrices est un polymère semi-cristallin bio-sourcé, le
Poly(acide lactique). Aﬁn d'avoir un point de comparaison sans phase cristalline, nous
avons aussi choisi un second polymère, le Polycarbonate, qui n'est cependant pas bio-
sourcé dans notre cas. On présentera dans la suite les principales caractéristiques des
deux polymères choisis pour l'étude.
Poly(acide lactique)
Les polymères que l'on peut produire à l'aide de ressources naturelles (bio-sourcés) sont
moins nombreux que ceux fabriqués à partir de matériaux fossiles. Cependant, ces maté-
riaux suscitent aujourd'hui beaucoup d'intérêt puisqu'ils sont issus de ressources annuelles
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et donc renouvelables. Ainsi on trouve une palette intéressante de matériaux bio-sourcés.
Ewa Rudnik [Rudnik, 2008] donne les propriétés des principaux polymères bio-sourcés. On
trouve parmi ces matériaux le Polyhydroxyalkanoates (PHA), le PHB obtenus à l'aide de
micro-organismes, ou encore le Chitozan (Poly(N-acetyl-D-glucosamine) produit à partir
d'une molécule présente dans les crustacés. D'autres sont plus classiques comme l'amidon
(TPS) ou la cellulose, obtenus à partir du coton, du bois ou du lin. D'autres encore sont
issus de la partie noble (comestible) de ressources comme le blé, le maïs, etc. On retrouve
dans cette dernière catégorie les protéines ou le Poly(acide lactique) (PLA). Le polymère
le plus disponible actuellement à un niveau industriel est le PLA.
Le PLA est un thermoplastique semi-cristallin, produit à partir du pétrole dans les an-
nées 1950 [Peurton, 2008]. Cependant, on peut aujourd'hui produire ce polymère à partir
de l'amidon et donc de ressources naturelles. Ce matériau a été choisi car sa fabrication
est connue et bien documentée y compris dans le cas de mélange avec des nano-charges. Il
est très présent dans l'industrie pour plusieurs raisons. Tout d'abord, ce thermoplastique
bio-sourcé nécessite peu d'énergie pour sa fabrication par rapport à d'autres polymères
(57MJ/kg pour le PLA, 142MJ/kg pour le PA6-6 et 77MJ/Kg pour le PP) [Henton et al.,
2005]. Il présente également l'intérêt d'être bio-dégradable et compostable. À cela s'ajoute
ses bonnes propriétés mécaniques, un module de Young de 3,5GPa, une contrainte à rup-
ture entre 50 et 60MPa et une déformation à rupture entre 2,5 et 6% suivant les grades.
Ces propriétés permettent au PLA bio-sourcé d'être utilisé dans de nombreuses applica-
tions (emballage, ﬁlm, pièce injectée) et de remplacer certains polymères pétro-sourcés.
On peut aussi noter que le PLA a de bonnes propriétés thermiques, peu de retrait après
injection, une température de transition vitreuse (Tg) autour de 60 °C et une température
de fusion situé entre 185 °C et 220 °C [Cartier et al., 2000] suivant la quantité des phases
cristallines. La quantité de ces phases dépend du procédé d'élaboration.
Le premier procédé de synthèse de ce polymère est l'ouverture de cycle d'un dimère
d'acide lactique (Figure 4), méthode brevetée par la société Cargill [Gruber et al., 1992].
Dans le cas de ce procédé la nomenclature voudrait que l'on nomme le polymère : Poly-
lactide [Saeidlou et al., 2012].
acide lactique
Condensation




PLA haute densité Mw > 100000
Figure 4  Schéma de la synthèse du PLA par le procédé de Cargill.
La seconde méthode, et la plus ancienne, a été développée par Mitsu Toastu [Enomoto
et al., 1994]. Elle nécessite l'utilisation d'un solvant pour passer du monomère au polymère




PLA haute densité Mw > 100000
Figure 5  Schéma de la synthèse du PLA par le procédé de Mitsui Toatsu.
Dans la littérature, on trouve indiﬀéremment les deux termes, Poly(acide lactique)
et Poly(lactide). Nous parlerons ici de Poly(acide lactique) (PLA). Il existe deux formes
énantiomères de ce monomère, l'acide L-lactique et l'acide D-lactique (Figure 6), la forme
L étant prédominante dans les mélanges industriels. Les isomères PLLA et PDLA, peuvent
conduire, lorsqu'ils sont mélangés à la création d'une phase stéréo-complexe [Tsuji et
Ikada, 1999 ; Stoclet, 2009]. Cette forme donne à la matrice des propriétés thermiques
particulières, le point de fusion peut alors passé de 180 °C pour le PLA à 220 °C pour
cette phase stéréo-complexe [Ikada et al., 1987]. Comme l'explique G. Stoclet dans sa thèse
[Stoclet, 2009], le choix du procédé aura une inﬂuence sur le taux de comonomère, qui est
un paramètre important car inﬂuant sur la micro-structure au travers de la cristallisation
[Stoclet, 2009 ; Rudnik, 2008].
(a) LL-lactide (b) DL-lactide (c) DD-lactide
Figure 6  Schéma des formes moléculaires des lactides.
D'autres études ont montré que dans certaines proportions la présence de PDLA peut
être néfaste. Ainsi, Grijpma et al. [Grijpma et al., 1994] ont montré que les propriétés
mécaniques sont plus faibles lorsque l'on augmente le taux de PDLA. Une fraction volu-
mique comprise entre 4 et 8% selon Ewa Rudnik [Rudnik, 2008] ou 10% selon Uryama et
al. [Urayama et al., 2003] donnera un mélange complètement amorphe. Le taux de PDLA
inﬂuence aussi la vitesse de cristallisation, la taille des sphérulites et leur densité [Tsuji
et Ikada, 1996]. Zhang et al. [Zhang et al., 2005] ont expliqué que le PDLA permet aussi
d'augmenter la température de fusion grâce à des liaisons hydrogène qui se créent entre
le groupement méthyle et oxygène latéral d'une chaîne adjacente dans la maille. Le PLA
possède cinq formes cristallines que l'on désigne α, α', β, γ et stéréo-complexe [Saeidlou
et al., 2012 ; Ikada et al., 1987]. Ce sont les conditions de cristallisation, notamment la
température, qui détermineront quelle forme sera présente dans la matrice. La forme la
plus courante est la forme α, qui a été mise en évidence par De Santis et Kovacs [De Santis
et Kovacs, 1968]. Des études récentes ont montré que l'on trouve la forme α' lorsque la
cristallisation se fait à une température inférieure à 100 °C [Kawai et al., 2007 ; Zhang
et al., 2008]. La forme α' est similaire à la forme α mais moins ordonnée. Si la cristal-
lisation a lieu entre 100 et 120 °C, on pourra alors trouver les deux formes cristallines
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simultanément. La forme β a été observée par Elling et al. [Eling et al., 1982] et se forme
lors de l'étirage de la phase α avec une forte orientation et un taux de cristallinité élevée.
Pour ﬁnir, Cartier et al. ont découvert la phase γ, elle se forme lors d'une cristallisation
épitaxiale sur un substrat d'hexamethylbenzene. La dernière phase est celle créée à partir
du mélange des formes D et L du PLA. Elle est appelée phase stéréo-complexe. Les pro-
priétés mécaniques (matrices de rigidité (GPa) (1), (2) et (3)) de certaines de ces formes




15.34 5.25 10.01 0 0 0
5.25 7.67 10.26 0 0 0
10.01 10.26 28.62 0 0 0
0 0 0 13.0 0 0
0 0 0 0 8.16 0




16.75 13.11 18.75 −2.43 −0.5 0
13.11 16.75 18.75 2.43 0.5 0
18.75 18.75 30.67 0 0 0
−2.43 2.43 0 9.46 0 0.5
−0.5 0.5 0 0 9.46 −2.43




16.75 6.69 10.5 0.13 0 0
6.69 16.75 10.5 −0.13 0 0
10.5 10.5 24.67 0 0 0
0.13 −0.13 0 0.82 0 0
0 0 0 0 0.82 0.13
0 0 0 0 0.13 5.03
 GPa (3)
Polycarbonate
Le Polycarbonate est un polymère thermoplastique amorphe (Figure 7). Il a été dé-
couvert en 1898 par Einhorn [Einhorn, 1898], puis quelques années plus tard à l'aide d'un
autre procédé par Bischoﬀ et von Hedenström [Bischoﬀ et von Hedenström, 1902]. Ce
n'est que dans les années 1950 que les recherches sur la production de ce polymère seront
de nouveaux fructueuses [Schnell, 1956].
Figure 7  Schéma du monomère de Polycarbonate.
La polymérisation du PC se produit à l'aide de la réaction du bisphénol A avec un
phosgène (Figure 8).
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Figure 8  Réaction du bisphénol A avec un phosgène.
À cause de restriction dans l'utilisation des phosgènes, de nouveaux procédés ont été
mis au point. La polymérisation est alors obtenue à partir de la trans-estériﬁcation du
carbonate de diphényle avec le bisphénol A (Figure 9).
Figure 9  Réaction du bisphénol A avec un carbonate de diphényle.
La structure amorphe des polymères est liée directement à la ﬂexibilité des chaînes
qui est déﬁnie par la longueur de chaîne, la ramiﬁcation, l'eﬀet d'encombrement spatial
(comme le cycle arômatique dans le cas du polycarbonate) [Oudet, 1993].
Le Polycarbonate a été utilisé dans cette étude aﬁn de voir l'inﬂuence des nano-charges
sur les propriétés mécaniques dans le cas d'un polymère amorphe. En eﬀet, les nano-
charges créent des sites de nucléation privilégiés pouvant avoir une inﬂuence sur le taux
de cristallinité du polymère [Paul et Roberson, 2008 ; Ojijo et al., 2012] et donc poten-
tiellement sur ses propriétés. Le polycarbonate étant amorphe, il n'y aura pas de phase
cristalline même en présence de nano-plaquettes. De plus, en raison de ces bonnes pro-
priétés mécaniques ; module de Young de 2,3GPa, une contrainte à rupture de 60MPa
et une déformation à rupture de 85%, il est le thermoplastique le plus utilisé dans l'in-
dustrie après les polyamides. Enﬁn, ce polymère étant amorphe, il a de bonnes propriétés
thermiques, sa température de transition vitreuse (Tg) est proche de 140 °C.
10 Introduction bibliographique
0.2.2 Renforts
Les renforts utilisés possèdent au moins une dimension nano-métrique, d'où l'appel-
lation nano-charges. Les autres dimensions des renforts peuvent être micro-métriques, on
parlera tout de même de nano-charges. L'utilisation de ce type de charge permet d'aug-
menter de façon signiﬁcative la surface de contact entre les charges et la matrice polymère
tout en gardant un taux de renforts faibles. Les nano-charges vont se diﬀérencier par leur







(a) Fibrillaire (b) Plaquettaire (c) Particulaire
Figure 10  Schéma des diﬀérentes morphologies de renforts [Cauvin, 2009].
Dans les renforts sphériques on peut citer les particules de silice et le noir de carbone.
Ces matériaux ont été étudiés notamment par Liu et al. [Liu et al., 2009] et E. Chabert
[Chabert, 2002]. Les wiskers de cellulose et les nano-tubes de carbone seront quant à
eux des renforts de types ﬁbrillaires. On trouve de nombreuses publication [Azizi Samir
et al., 2005 ; Chazeau et al., 1999 ; Ljunberg et al., 2006 ; Petersson et al., 2007] concer-
nant l'étude des wiskers de cellulose, tandis que Hubert et al. [Hubert et al., 2009] et
Shokrieh et Raﬁee [Shokrieh et Raﬁee, 2010] ont étudié les nano-tubes de carbone. Enﬁn,
les renforts plaquettaires sont généralement des feuillets de silicate, étudiés notamment
par de nombreux auteurs [Gloaguen et Lefebvre, 2001 ; Maiti et al., 2002 ; Paul et Ro-
berson, 2008 ; Liu et al., 2009 ; Choudalakis et Gotsis, 2009 ; Cauvin et al., 2010b]. Les
rapports d'aspects sont très diﬀérents pour chacun de ces renforts. En fonction du nombre
de dimensions nano-métriques du renfort, on parle de renforts nano-métrique 1D, 2D et
3D. Ainsi les renforts particulaires seront de type 3D, les renforts ﬁbrillaires de type 2D
et enﬁn les renforts plaquettaires seront de type 1D. Nous nous intéresserons dans cette
étude aux renforts plaquettaires de type nano-plaquettes d'argile qui oﬀrent l'avantage
d'avoir une très grande surface spéciﬁque. Elles peuvent être approximées par des disques
ce qui permet de calculer facilement leur rapport d'aspect.
Il existe diﬀérents types d'argiles. Certaines sont naturelles (smectites...), d'autres
synthétiques [Weaver et Pollard, 1973 ; Velde, 1977]. On trouve les argiles sous forme de
feuillets d'épaisseur nano-métrique. Elles sont classiﬁées en fonction de leur maille mais
aussi par la quantité et la position des ions à l'intérieur de la maille élémentaire. Dans
cette étude les argiles utilisées seront des montmorillonites (de la famille des smectites)
[Gloaguen et Lefebvre, 2007]. Cette argile a été choisie car elle est très répandue, peu
onéreuse et que les fournisseurs ont un choix intéressant de montmorillonites modiﬁées
(changement des cations présents à l'état naturel) (Tableau 1). Elles ont une structure de
type TOT ou 2 :1 (Figure 11). La structure TOT signiﬁe que le feuillet est composé de
trois couches : une première couche tetraédrique, une seconde octaédrique et une troisième
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tetraédrique. La distance interfoliaire dépendra du type de cation que l'on trouve entre
les feuillets. Dans la littérature, on trouve que ces plaquettes ont une épaisseur de 0,94 nm
[Fornes et Paul, 2003] et un diamètre (si on les approximent à des disques) de 100 à 200 nm
[Cauvin, 2009 ; Paul et Roberson, 2008].
Noms Modiﬁant organique CEC Densité
Cloisite 10A 2MBHT 125meq/100 g clay 1,90 g/cc
Cloisite 15A 2M2HT 95meq/100 g clay 1,66 g/cc
Cloisite 20A 2M2HT 125meq/100 g clay 1,77 g/cc
Cloisite 30B MT2EtOH 90meq/100 g clay 1,98 g/cc
Cloisite 93A M2HT 90meq/100 g clay 1,88 g/cc













Figure 11  Structure de la montmorillonite [Cauvin, 2009].
L'argile, trouvée dans le commerce, est sous forme de poudre. Les feuillets (ou pla-
quettes) se trouvent regroupés en agrégats (ou tactoïdes)(Figure 12). Dans un agrégat
les feuillets sont séparés par des cations qui diﬀérent selon le type d'argile considérée
[Gloaguen et Lefebvre, 2007].
Figure 12  Schéma d'une plaquette, d'un agrégat et d'un ensemble d'agrégats [Cauvin,
2009].
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Les feuillets peuvent être complètement dispersés dans la matrice (Figure 13 (a)) mais
le mode d'association des feuillets est le plus souvent sous forme de tactoïde (Figure
13(b)). Il faut noter que d'autres formes d'associations peuvent exister [Soulestin, 2004].
On peut ainsi trouver des feuillets avec des liaisons de types côté-face (Figures 13 (c) et
(d)).
Figure 13  Schéma des modes d'association des feuillets [Soulestin, 2004].
Une particularité des argiles est qu'elles peuvent interagir avec d'autres espèces chi-
miques. Ces espèces vont pouvoir s'adsorber sur la surface des plaquettes ou des agrégats.
Cette capacité d'adsorption ou d'absorption est appelée la capacité d'échange cationique
(CEC). Elle correspond au nombre de moles de charges ioniques ﬁxées pour 100g d'argile
séchée (milliéquivalent/100 g). La CEC va dépendre du type de cation se trouvant dans
l'espace interfoliaire. Il va donc falloir déterminer quel type d'argile est compatible avec
la matrice utilisée aﬁn d'assurer une bonne miscibilité et une bonne liaison des charges
dans la matrice.
On trouve des travaux sur le choix d'une argile modiﬁée adapté au PLA [Denault et al.,
2006 ; Najaﬁ et al., 2012]). Il ressort de ces études que la Cloisite30B est la plus adaptée au
PLA grâce à une réaction entre le groupement hydroxyle et le groupement carbonyle du
PLA [Najaﬁ et al., 2012]. De plus, on trouve de nombreuses études sur du PLA renforcé
par de la Cloisite30B [Paul et Roberson, 2008 ; Carrasco et al., 2011 ; Bourbigot et al.,
2008 ; Nieddu et al., 2009] (Tableau 1). Dans le cas du PC, deux études [Lorenzo et al.,
2014 ; Yoon et al., 2003], nous permettent de comparer l'inﬂuence des Cloisites15A, 20A
et 30B. Il ressort que dans le cas du polycarbonate la Cloisite 30B est également un bon
choix.
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Les propriétés mécaniques des montmorillonites ne sont pas facilement mesurables à
cause de la taille des renforts et de leur organisation en tactoïde dans la poudre. Mazo
et al. [Mazo et al., 2008] ont déterminé le tenseur de rigidité des MMT à l'aide de la
modélisation par dynamique moléculaire. Ils ont ainsi déterminé les propriétés anisotropes
des plaquettes à 27 °C :
CMMT =

442 200 38 2 33 −6
200 399 40 0 1 −3
39 44 253 2 38 −1
2 0 −1 54 4 −12
33 4 38 4 70 −1
−4 −2 3 −10 2 120
 GPa (4)
Cette matrice n'est pas symétrique mais est inversible et à valeurs propres positives.
On pourrait envisager sa symétrisation ce qui pourrait modiﬁer légèrement les propriétés
ﬁnales des nano-plaquettes considérées. Toutefois, le choix a été fait ici de ne pas modiﬁer
les données issues de la littérature qui sont utilisées par la suite.
0.3 Procédés de fabrication
Les procédés de fabrications et les paramètres choisis sont les éléments primordiaux à
l'obtention d'une micro-structure intéressante. En eﬀet, le choix du type de procédé aura
une inﬂuence sur l'industrialisation des nano-composites. De plus, les diﬀérents types de
procédés vont mettre en jeux des mécanismes diﬀérents présentant chacun de avantages
et des inconvénients. On détermine trois procédés diﬀérents permettant l'obtention de
nano-composites à matrice polymère.
Le premier procédé est la polymérisation in situ. Il s'agit de polymériser la matrice
en présence des charges. On trouve des études utilisant cette méthode dès 1965 sur des
PMMA/argile [Blumstein, 1965], sur du PA6 [Usuki et al., 1993], sur des Polyoléﬁnes, des
Polyesters ou des Polystyrène [Xu et al., 2005 ; Ma et al., 2001 ; Paul et al., 2004 ; Akelah
et al., 2007]. On trouve aussi des études sur des thermodurcissables à base de matrice
époxy [Zilg et al., 1999].
Le second procédé s'eﬀectue en solution et nécessite de trouver un solvant compatible
avec le polymère et les charges. L'eau peut être utilisée comme solvant pour des polymères
comme le Poly(oxyde d'éthylène)(PEO) ou l'alcool Polyvinylique (PVOH) [Vaia et al.,
1997 ; Ogata et al., 1997b]. L'argile non-modiﬁée est facilement dispersable dans l'eau.
Ce mélange permet d'obtenir, pour le PVOH, des micro-structures partiellement exfoliées
et intercalées. Cependant, pour d'autres polymères, le PEO par exemple, on ne pourra
obtenir que des structures avec de larges tactoïdes. Le chloroforme a, quant à lui, été
utilisé dans certains mélanges en solution de PLA et d'argiles modiﬁées [Ogata et al.,
1997a]. Il permet d'obtenir des micro-structures intercalées.
Quant au troisième procédés d'élaboration, il s'agit du procédé par voie fondue. Il est
facilement industrialisable et permet une production en continue. De plus, il est possible de
maîtriser les eﬀorts de cisaillement (notamment à l'aide d'extrudeuses bi-vis), les temps et
les températures de mélanges. Ces diﬀérents paramètres ont une inﬂuence sur la dispersion
des charges et sur leur répartition dans la matrice. La dispersion correspond à l'agencement
des feuillets entre eux (seuls, tactoïdes...), la répartition déﬁnit les orientations prises par
les plaquettes seules ou par les tactoïdes dans la matrice. On trouve un nombre important
d'études sur l'élaboration de PLA nano-chargé et de PC nano-chargé (Tableau 2).
14 Introduction bibliographique
Denault et al. [Denault et al., 2006] ont étudié le procédé par voie fondue à diﬀérentes
températures et diﬀérents temps de mélange pour une PLA/argile modiﬁée. Ils ont mon-
tré que les paramètres idéaux, pour avoir une bonne dispersion des charges, sont 190 °C
et 10 minutes de mélange. Il ne suﬃt pas seulement d'augmenter ces paramètres (vitesse,
température, temps de mélange) pour améliorer la dispersion. En eﬀet, J. Soulestin [Sou-
lestin, 2004] a montré qu'un temps trop long conduit à une re-formation des agrégats, et
F. Peurton [Peurton, 2008] explique qu'une vitesse trop importante conduit à un échauﬀe-
ment du polymère qui le dégrade. Dans une autre étude B. Vergnes [Vergnes, 2011] a mis
en évidence que la dispersion ne varie pas lorsque que l'on augmente le temps de mélange
de 10 à 30 minutes. F. Peurton [Peurton, 2008] dans ses travaux de thèse va plus loin, en
proposant d'extruder le polymère et les charges avec de l'eau. Il a ainsi obtenu des ma-
tériaux avec un meilleur taux d'exfoliation. En eﬀet, l'eau injectée ﬂuidiﬁe le mélange et
gonﬂe l'espace interfoliaire. Cependant il ne faut pas perdre de vue que cet ajout risque de
dégrader, par hydrolyse, les chaînes polymères. L'objectif, outre la dispersion des charges,
est aussi de ne pas dégrader le polymère. Ainsi, F. Peurton [Peurton, 2008] a constaté
une faible dégradation du PLA à 190 °C si ce dernier est séché. D'autres auteurs comme
Maiti et al. et Carrasco et al. [Maiti et al., 2002 ; Carrasco et al., 2011] expliquent qu'il
faut sécher le PLA, ou le PC si une matrice PC est considérée, avant extrusion. Dans le
cas du polycarbonate, les proﬁls trouvés dans la littérature sont assez similaires [Lorenzo
et al., 2014 ; Yoon et al., 2003]. Les proﬁls d'extrusion sont présentés dans le tableau 2.
Toutes ces études faites sur la mise en ÷uvre des nano-composites vont guider le choix
des paramètres de fabrication de ce travail. Le choix de ces paramètres a une grande






















































































































































































































































































































































































































































0.4 Caractérisation des nano-composites
La compréhension du comportement macroscopique des nano-composites passe par
la connaissance des phénomènes mis en jeu au sein de la matrice à plusieurs échelles
de grandeurs. Ces longueurs caractéristiques vont nécessiter l'utilisation de diﬀérentes
techniques de caractérisation (Figure 14). Celles-ci permettront de décrire les longueurs
caractéristiques de la micro-structure des nano-composites pouvant aller du dixième de
nanomètre pour les distances intermoléculaires à quelques dizaines de nanomètres pour










































Figure 14  Liens entre les diﬀérentes longueurs caractéristiques des nano-composites et
les moyens d'essais permettant de les caractériser.
0.4.1 À l'échelle macroscopique
La caractérisation du matériau à l'échelle macroscopique nous donne une information
sur la comportement gobal du nano-composite. La grandeur fournissant une information
sur le comportement élastique linéaire du matériau dans son ensemble est le module de
Young [Liu et al., 2009 ; Cauvin et al., 2010b]. De la même manière, on peut s'intéresser
au comportement des modules de conservation et de perte représentant le comportement
visco-élastique (donc dépendant de la vitesse de sollication). Ces modules sont déterminés
respectivement par des essais de traction en statique et des essais de tractioncompression
en dynamique. L'étude du comportement global d'un nano-composite peut aussi se faire
au travers des températures caractéristiques telles que la température de transition vi-
treuse, la température de cristallisation et la température de fusion. Ces températures
peuvent être déterminées à l'aide d'essais de Diﬀerencial Scanning Calorimetry (DSC) et
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fournissent une information sur le comportement en température du matériau [Liu et Wu,
2002 ; Fukushima et al., 2011].
Les observations faites à l'échelles macroscopiques doivent être liées à des observations
eﬀectuées à des échelles plus ﬁnes pour comprendre l'origine des gains de propriétés ma-
croscopiques pouvant être observés par exemple en statique [Cauvin, 2009] (Figure 15) ou
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Figure 15  Module de Young (E) avec écart type du nanocomposite (Polypropylène +





























(b) Module de perte à 50 °C
Figure 16  Module de conservation (a) et de perte (b) pour du PLA renforcé de MMT
en fonction de la fréquence à 50 °C.
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0.4.2 À l'échelle microscopique
Dans le but de caractériser la morphologie au sein du matériau (Figure 1), la première
échelle que l'on peut considérer est celle des agrégats de plaquettes. Pour observer ces
agrégats, la microscopie optique n'est pas suﬃsante puisque cette observation nécessite une
résolution de quelques nanomètres (due aux dimensions des plaquettes seules). Cependant,
l'utilisation de la microscopie électronique permet l'observation de ces échelles.
La Microscopie Électronique à Transmission (TEM) permet, après préparation d'une
lame ﬁne (< 1µm), d'observer les agrégats de nano-plaquettes au sein de la matrice
polymère [Morgan et Gilman, 2003 ; Bourbigot et al., 2008 ; Zeppa et al., 2009 ; Cauvin,
2009]. La qualité de l'observation va être dépendante de la préparation de cette lame
de matière qui est découpée par ultra-microtomie [Morgan et Gilman, 2003 ; Bourbigot
et al., 2008 ; Zeppa et al., 2009]. L'information récupérée, après la traversée de la lame
de matériau à observer par un faisceau d'électrons, est l'énergie de ce faisceau. Celle-ci
dépendra de la densité du matériau traversé. Ainsi, l'observation de nano-composites par
la technique de Microscopie Électronique à Transmission diﬀérencie les nano-plaquettes
de la matrice grâces à leur diﬀérence de densité conduisant à des zones plus sombres pour
les nano-plaquettes (Figure 17).
Figure 17  Image par Microscopie Électronique à Transmission d'un polycarbonate ren-
forcés de nano-plaquettes de type cloisite93A.
Ces observations donnent une information sur des longueurs caractéristiques de quelques
dizaines de nano-mètres et permettront dans le cas des polymères renforcés de nano-
plaquettes d'argile de quantiﬁer les agrégats de plaquettes et d'avoir une observation
directe de la micro-structure.
0.4.3 À l'échelle nanoscopique
La description de l'organisation au sein d'un agrégat de nano-plaquettes n'est pas envi-
sageable avec la résolution fournie par la microscopie électronique dont on a disposé. Pour
observer des longueurs de l'ordre du nanomètre voir inférieure, la diﬀraction des Rayons-
X apparaît être la technique adéquat. Cette technique ne permet pas une observation
directe mais permet, à partir de l'intensité du rayon diﬀracté (Figure 18), de mesurer les
longueurs caractéristiques d'un volume de matériau sans avoir de préparation préalable
des échantillons. L'angle de diﬀraction du faisceau est lié au vecteur de diﬀraction q par :




Ensuite, à l'aide de la loi de Bragg, il est possible de lier la longueur caractéristique d








Figure 18  Schéma du principe de la diﬀraction et déﬁnition des diﬀérents vecteurs
utilisés : k0 est le rayon incident, k le rayon transmis, q le rayon diﬀracté et 2.θ est l'angle
de diﬀraction.
La distance caractéristique détectée dépend de l'angle de diﬀraction, on peut donc
quantiﬁer à l'aide de la diﬀraction des Rayon-X l'orientation de la longueur caractéristique
que l'on observe. Cela permet d'avoir un renseignement sur l'homogénéitée de distribution
des nano-plaquettes au sein de la matrice polymère.
Le traitement de l'intensité du rayon diﬀracté en fonction de l'angle de diﬀraction
permet d'une part de caractériser la distance entre les plaquettes au sein d'un agrégat
(quelques nanomètres) [Vaia et al., 1997 ; Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ; Zhao et al.,
2013], et d'autre part la distance intermoléculaire au sein de la matrice (< 1 nm) [Murthy
et Minor, 1990]. En eﬀet, lorsque la micro-structure possède une longueur caractéristique
cela se traduit par la présence d'un pic si l'on trace l'intensité du signal mesuré en fonction
de l'angle de diﬀraction (l'intensité est maximum pour l'angle de diﬀraction correspondant
à la longueur caractéristique) (Figure 19).
La puissance des rayons dans les installations de type synchrotron permet d'avoir des
temps d'exposition très faibles (inférieurs à la seconde), ce qui permet de faire les obser-
vations en faisant varier la température de l'échantillon [Verma et al., 1996 ; Ryan et al.,
1997 ; Barnes et al., 2000]. L'analyse de ces signaux passe alors par l'étude de l'évolu-
tion de l'intensité ou de son invariant. Dans de nombreuses études le calcul de l'invariant
Q (Équation 7) a permis d'extraire des informations sur la morphologie des matériaux
observés (dimmension des lamelles cristallines, distance entre ces lamelles...)[Ryan et al.,
1997 ; Duan et al., 2010 ; Nguyen, 2014 ; Gelineau et al., 2015] et notamment de détecter





























Figure 19  (a) Figure de diﬀraction d'un nano-composite (PLA+MMT) avec deux halos
de diﬀraction. (b) Graphe de l'intensité intégrée suivant une direction en fonction de la
norme du vecteur de diﬀraction pour le même nano-composite montrant deux pics de
diﬀraction.
L'étude des températures caractéristiques de l'échantillon durant les essais de diﬀrac-
tion permet de faire le lien entre deux échelles d'observations ; macroscopique et micro-
scopique [Nguyen, 2014 ; Gelineau et al., 2015].
L'utilisation de la diﬀraction des Rayons-X combinée à une variation de la température
permet de caractériser les longueurs caractéristiques de la morphologie à de très faibles
échelles et également d'étudier le comportement thermique des phases présentes intra- et
inter-agrégats à l'aide des températures de transition détectées.
0.5 Modèles micro-mécaniques
Les modèles micro-mécaniques sont des modèles analytiques, cela signiﬁe qu'il n'y a
aucun maillage du Volume Élémentaire Représentatif. Dans le but de représenter au mieux
la micro-structure, on a choisi deux types de modèles.
D'une part on s'intéressera aux modèles hybrides (σ- et U-inclusion) qui ont été dé-
veloppés pour estimer les propriétés mécaniques de polymères semi-cristallins [Lee et al.,
1993b ; van Dommelen et al., 2003 ; Bédoui et al., 2004, 2006]. Ils permettent de tenir
compte des comportements linéaires et/ou non-linéaires des diﬀérentes phases d'un mi-
lieu hétérogène constitué de phases amorphes et de lamelles cristallines [Parks et Ahzi,
1990 ; Lee et al., 1993a,b]. Le lien avec notre étude peut être fait car les lamelles cristal-
lines et les nano-plaquettes ont des ordres de grandeurs similaires, ces modèles seront ici
utilisés en remplaçant la phase cristalline par les nano-plaquettes d'argile. Ils sont basés
sur une représentation multi-échelles. En eﬀet, une plaquette seule sera associée à la ma-
trice adjacente pour former un sandwich bi-couches (Figure 20). Les modèles permettent
ensuite d'estimer les propriétés d'un agrégat de ces sandwiches.
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Figure 20  (a) Structure cristalline d'un PE. (b) Schéma du milieu considéré par les
modèles hybrides : agrégat de sandwiches orientés aléatoirement.
D'autres part, on s'intéressera aux modèles de types matrice-inclusion, basés sur le
problème de l'inclusion d'Eshelby [Eshelby, 1957]. Le plus courant des modèles basés
sur cette approche est le modèle de Mori-Tanaka [Mori et Tanaka, 1973], considérant
des inclusions plongées dans une matrice polymère et permettant de tenir compte de
leurs orientations et de leur rapport d'aspect (valeur particulièrement grande dans le cas
des nano-plaquettes). Dans ce travail, nous considérerons un deuxième modèle de type
matrice-inclusion mieux adapté à notre cas d'inclusions aplaties [Cauvin et al., 2007,
2010a ; Bédoui et Cauvin, 2012]. Il s'agit du developpement d'une approche variationnelle
à partir d'une borne de type Hashin-Shtrikmann, développée par Ponte-Castañeda et
Willis [Ponte Castañeda et Willis, 1995]. Cette borne permet de prendre en compte, en
plus du rapport d'aspect des inclusions (comme dans le schéma de Mori-Tanaka), leur
distribution spatiale (Figure 21).
Rapport d'aspect
Distribution de forme
Figure 21  Schéma de la prise en compte du rapport de forme et de la distribution spatiale
des inclusions dans la borne de PCW [Ponte Castañeda et Willis, 1995].
Le schéma d'homogénéisation a été construit à partir de ces modèles de façon à intégrer
les paramètres micro-structuraux déterminés dans l'étude. La description morphologique
choisie lors de cette est étude, a été décidée en fonction des équipements disponibles
et des particularités morphologiques des polymères nano-renforcés. Ces méthodes sont







Matériaux et caractérisation de la
micro-structure
Les propriétés mécaniques des polymères nano-renforcés par des nano-plaquettes sont
liées à leurs micro-structures particulières : agrégée, intercalée ou exfoliée. Il est donc
nécessaire de les caractériser à diﬀérentes échelles pour mettre en évidence et comprendre
les relations qui existent entre les propriétés macroscopiques et la micro-structure. Dans ce
chapitre, nous présenterons les résultats de l'analyse micro-structurale mettant en ÷uvre
des techniques d'investigations multi-échelles.
Dans une première partie, nous nous intéresserons à l'échelle "mésoscopique". À l'aide
d'obervations au Microscope Électronique à Transmission, nous décrirons la taille des
empilements de plaquettes au sein de la matrice polymère. Cela permettra d'obtenir un
premier paramètre clé de la description de la micro-structure.
Ensuite, par une méthode d'observation indirecte, nous déterminerons des dimensions
caractéristiques présentes au sein même de l'empilement. Pour cela, des mesures par dif-
fraction des Rayons-X ont été eﬀectuées. Elles permettent de décrire la micro-structure
à l'intérieur des empilements de plaquettes. Cette technique d'observation a été mise en
÷uvre dans deux conditions diﬀérentes : à température ambiante et en faisant varier la
température. Nous obtenons ainsi des informations sur les distances caractéristiques dans
le matériau mais aussi sur les interactions entre les plaquettes et la matrice à l'échelle
nano-métrique.
Tout au long de ce chapitre, nous nous eﬀorcerons de faire le lien entre les mesures
obtenues et la compatibilité entre matrice et charges. Les mesures eﬀectuées dans ce
chapitre serviront dans la suite de ce travail comme données d'entrées pour les modèles
micro-mécaniques.
1.1 Matériaux de l'étude
L'enjeu de cette thèse étant d'étudier l'inﬂuence de la micro-structure de nano-composites
à matrices polymères renforcées par des nano-plaquettes d'argile de montmorillonite (MMT),
nous travaillerons avec plusieurs matrices polymères et plusieurs types de nano-plaquettes
d'argile. Il faut souligner que l'objectif de ce travail n'est pas d'optimiser les paramètres de
mise en ÷uvre mais d'étudier une gamme de nano-composites ayant des micro-structures
variées. Deux polymères commerciaux ont été utilisés. Le poly(acide lactique) (Pli003 1,
1. Équivalent au grade 3251D, Natureworks, USA
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Natureplast, France) et le polycarbonate (920A, Sabic, USA) retenus ont été choisis pour
leurs propriétés de mise en ÷uvre : injection et extrusion. Les argiles de montmorillonites
modiﬁées de cette étude sont la Cloisite30B et la Cloisite93A produites par Southern Clay
Products, USA. Ce sont des argiles modiﬁées par un sel d'ammonium quaternaire. La
Cloisite30B est intéressante car il s'agit de la MMT la plus compatible avec le poly(acide
lactique) (PLA) [Denault et al., 2006 ; Najaﬁ et al., 2012]. Nous avons aussi utilisé la
Cloisite93A aﬁn de voir l'inﬂuence de la compatibilité charge-matrice. Même s'il ne s'agit
pas d'un matériau bio-sourcé, le polycarbonate (PC) oﬀre l'avantage d'être un polymère
amorphe donc il n'y aura pas d'inﬂuence de la phase cristalline sur le comportement
des nano-composites à base de polycarbonate. L'inﬂuence d'un même type de charge sur
diﬀérents polymères sera aussi étudiée en mélangeant le PC avec la Cloisite93A. Les nano-
plaquettes ont été, dans un premier temps, mélangées au polymère dans une extrudeuse
bi-vis, Eurolab 16 (Figure 1.1). Cette extrudeuse (L/D=25) est composée de deux vis
co-rotatives comprenant des parties de convoyage (vis-sans-ﬁn) et des zones de mélanges
(ailettes décalées de diﬀérents angles : 30°, 60°et 90°(Annexe A.1). De plus, on trouve le
long de ces vis, cinq zones contrôlées en température et en bout de vis, un proﬁl lui aussi
contrôlé en température (Annexe A.1).
Polymère Charges
Figure 1.1  Schéma du proﬁl de l'extrudeuse.
Les paramètres rappelés dans le tableau 1.1 sont issus de diﬀérents tests déterminés en
partant des valeurs de la littérature (Section 0.3, Tableau 2) et ﬁxés de façon à avoir une
ﬂuidité suﬃsante du polymère sans toutefois le dégrader. La quantité de charges intro-
duite est contrôlée à l'aide d'un doseur gravimétrique. Le proﬁl de mélange de l'extrudeuse
est le même pour tous les nano-composites fabriqués (Annexe A.1). Les taux de charges
introduits sont compris entre 1 et 7% en masse. Les polymères ont été séchés durant
24 h avant extrusion (à 40 °C pour le PLA et 120 °C pour le PC) aﬁn d'éliminer l'humi-
dité du polymère et ainsi faciliter la mise en ÷uvre et éviter l'oxydation du matériaux
durant l'élaboration. La possible dégradation de la matrice polymère a été vériﬁée en ex-
trudant plusieurs fois le polymère seul et en comparant les propriétés physico-chimiques
(Diﬀerencial Scanning Calorimetry) de ces extrusions aux propriétés de la matrice jamais
extrudée. Aucun changement des températures de transition, de cristalisation et de fusion
n'a été constaté pour la matrice seule. Nous considérons donc, que dans nos conditions
d'extrusion et d'injection, la matrice polymère n'est pas dégradée.
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Zone 1 Zone 2 Zone 3 Zone 4 Zone 5 Proﬁl
PLA+MMT
Température (°C) 200 200 200 200 200 200
Vitesse (rpm) 300
PC+MMT
Température (°C) 260 290 290 290 290 290
Vitesse (rpm) 300
Tableau 1.1  Paramètres d'extrusion déﬁnis dans le cadre de ce travail, les zones sont
déﬁnies sur le plan de l'Annexe A.1.
Les granulés de composites obtenus par extrusion sont ensuite injectés à l'aide d'une
presse Haake mini-Jet. Cette presse à injecter a la particularité de ne pas avoir de vis-
sans-ﬁn (Figure 1.2). Elle permet donc d'éviter de détériorer la dispersion des charges
lors de cette seconde étape d'élaboration. En eﬀet, Soulestin a montré dans ses travaux
de thèse [Soulestin, 2004] que des temps de mélange trop longs pouvaient conduire à une
ré-agrégation des nano-charges.
Les paramètres ont été déﬁnis de façon à obtenir des éprouvettes haltères (ISO527-2-
5A) sans défauts géométriques (Tableau 1.2). Trois matériaux diﬀérents (Polymère+nano-
plaquettes) ont été fabriqués, observés et testés : PLA+Cloisite30B (noté A), PLA+Cloisite93A






Figure 1.2  Schéma du proﬁl de la presse à injecter.
Température Température Phase d'injection Phase de maintien
cylindre moule Pression Temps Pression Temps
(°C) (°C) (bar) (s) (bar) (s)
PLA+MMT 200 70 250 5 180 10
PC+MMT 290 100 600 5 200 10
Tableau 1.2  Paramètres d'injection déﬁnis dans le cadre de ce travail.
Certaines études [Paul et Roberson, 2008 ; Ojijo et al., 2012] ont montré que les nano-
plaquettes pouvaient avoir une inﬂuence sur le taux de cristallinité en jouant le rôle de site
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de nucléation. L'évolution du taux de cristallinité du PLA renforcé de nano-plaquettes
a donc été observée. Pour cela, on s'est appuyé sur des mesures faites par Diﬀerencial
Scanning Calorimetry (DSC). Ces mesures sont faites dans une enceinte thermique dont on
contrôle la température. À l'intérieur de cette enceinte se trouve deux cellules permettant
de mesurer un ﬂux de chaleur. L'une est la cellule de référence (vide), l'autre mesure
le ﬂux de chaleur dégagé par l'échantillon. Grâce à cette méthode, on peut détecter les
changements de micro-structure et les changement d'état de la matrice polymère. On peut
ainsi mesurer la température de transition vitreuse Tg, les températures de cristallisation
et la température de fusion (Figure 1.3). Il est également possible de calculer le taux de
cristallinité Xc de la matrice polymère. Ce taux de cristallinité est déterminé à partir
de l'enthalpie de cristallisation (∆Hc) et de l'enthalpie de fusion (∆Hf ) de la matrice
(Figure 1.3) ainsi que de l'enthalpie de fusion de cette matrice à l'état purement cristallin





Les enthalpies de fusion et de cristallisation mesurées sont dépendantes de la masse
de l'échantillon testé (unité : J/g).
Les changements mesurés par DSC sont dus à la matrice polymère, les nano-plaquettes
ne présentant aucune transition pour les températures mises en jeux lors de l'essai (de -50
à 300 °C). Il faut donc adapter l'expression du taux de cristallinité (Équation 1.1) aﬁn de
prendre en compte la masse de nano-plaquettes présentes dans le matériau durant l'essai








fr(%wt) étant la fraction massique (en %) de nano-plaquettes dans le matériau.
Les mesures ont été réalisées sur les nano-composites à base de PLA, le polycarbonate
n'a pas été testé car il ne présente aucune phase cristalline puisqu'il s'agit d'un polymère
amorphe.
On constate que la présence des nano-charges n'a pas d'inﬂuence sur la température de
transition vitreuse (Tableau 1.3). Il apparaît également que les nano-composites présentent
un taux de cristallinité plus élevé que la matrice seule ayant subie le même cycle d'élabora-
tion (Tableau 1.3). Cependant, l'élévation du taux de cristallinité est faible (augmentation
maximum de 8%) et on ne peut noter aucune corrélation entre cette augmentation et la
fraction massique de plaquettes dans le matériau.
Références
0 1 2 3 4 5 6 7
(A et B)
A (Xc (%)) 6 12 14 9 12 12 - 9
B (Xc (%)) - - 9 10 11 12 11 11
A (Tg (°C)) 62,4 62,6 63,5 63,1 63 63,3 - 62,9
B (Tg (°C)) - - 63,4 62,9 62,7 62,5 62,8 63,5
Tableau 1.3  Mesures par DSC du taux de cristallinité Xc (en %) et de la température
de transition vitreuse Tg (en °C) des nano-composites à base de PLA (grades A et B).





















Tg Tc1 Tc2 Tf
∆Hc1
Figure 1.3  Graphe obtenu par mesure DSC montrant les températures mesurées (Tg,
Tc1, Tc2 et Tf ) et l'exemple de l'enthalpie de cristallisation d'un pic (∆Hc1).
Aﬁn de s'assurer de la validité du procédé d'élaboration des nano-composites, les taux
de charges ont été contrôlés par l'analyse thermogravimétrique (TGA) et par densimétrie.
En eﬀet, les essais de TGA permettent de peser l'échantillon en appliquant une rampe
de température contrôlée. On peut ainsi déterminer la température de dégradation du
polymère vierge et nano-renforcé. Les nano-plaquettes ayant une température de dégra-
dation très supérieure à celle du polymère, la masse restante dans le creuset en ﬁn d'essai
correspond à la masse de nano-plaquette présente dans l'échantillon (Figure 1.4). En eﬀet,
dans le cas du PLA la température de dégradation est d'environ 360 °C tandis que Xie et
al. [Xie et al., 2001] ont montré que les montmorillonites ont une température de dégra-
dation de 616 °. Dans le cas des nano-plaquettes modiﬁées, la température de dégradation
du surfactant peut être plus faible, cependant la présence de la matrice polymère et les
liaisons qu'ils créent ensemble, augmentent cette température [Lee et Kobayashi, 2010].






Mini et Mfin sont respectivement la masse de l'échantillon placé dans le creuset avant
la tare et en ﬁn d'essai.
Les essais sont réalisés de la température ambiante jusqu'à une température de 600 °C



















Figure 1.4  Résultats d'un essai de TGA sur le grade A4. Détermination de la fraction
massique de renforts.
Pour mesurer les taux de charges par densimétrie, l'échantillon est pesé dans l'eau
(meau) et dans l'air (mair). En considérant la densité de l'eau en fonction de sa température
(ρeau) lors de l'essai et en calculant la densité exacte du polymère seul (ρpol), on peut




En considérant la densité des nano-plaquettes fournie par le fabricant, on en déduit la
fraction volumique de renforts dans l'échantillon :
fr(%vol.) =
ρcomp − ρpol
ρmmt − ρpol (1.5)
Tous les matériaux fabriqués dans le cadre de cette étude sont référencés dans le
tableau 1.4. Les noms donnés dans ce tableau seront ceux utilisés tout au long de ce
manuscrit. Le tableau récapitule aussi la fraction volumique de renforts de chacun des
grades, ainsi que la fraction massique qui lui correspond, déterminée à partir de ces deux
techniques (densimétrie et TGA).
PLA+30B
Références A0 A1 A2 A3 A4 A5 - A7
fr (%wt) 0 1,65 2,03 2,98 3,80 4,26 - 5,27
fr (%vol.) 0 1,04 1,29 1,90 2,43 2,73 - 3,39
PLA+93A
Références - - B2 B3 B4 B5 B6 B7
fr (%wt) - - 1,87 2,61 3,14 3,28 4,54 4,88
fr (%vol.) - - 1,25 1,75 2,11 2,20 3,06 3,29
PC+93A
Références C0 - C2 C3 - C5 - -
fr (%wt) 0 - 1,24 2,66 - 3,68 - -
fr (%vol.) 0 - 0,79 1,70 - 2,36 - -
Tableau 1.4  Fraction massique, fraction volumique et noms des nano-composites fabri-
qués et testés dans ce travail.
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Les matériaux fabriqués ont été caractérisés expérimentalement aﬁn de voir l'inﬂuence
des nano-plaquettes sur les propriétés mécaniques (élastiques et visco-élastiques). Pour
comprendre l'eﬀet des nano-charges sur le comportement, il est important d'essayer de
lier les gains de propriétés à des considérations morphologiques. Pour cela, diﬀérentes
techniques d'observations ont été mises en place aﬁn d'avoir une description ﬁne de la
micro-structure des nano-composites.
1.2 Caractérisation micro-structurale
La caractérisation de la micro-structure doit permettre de décrire l'exfoliation ou l'in-
tercalation des charges au sein de la matrice polymère. Il a donc fallu dépeindre de façon
quantitative les empilements de plaquettes. Pour cela, diﬀérentes techniques expérimen-
tales ont été mises en ÷uvre aﬁn d'avoir une description multi-échelles de la morphologie
des matériaux de l'étude. Les paramètres physiques extraits de ces observations sont
représentatifs de la micro-structure et permettent également d'enrichir un schéma d'ho-
mogénéisation multi-échelles.
1.2.1 Microscopie Électronique à Transmission
Comme évoqué précédemment, diﬀérentes micro-structures peuvent exister ou co-
exister dans les cas des polymères nano-renforcés par des plaquettes d'argiles : agrégée,
intercalée ou exfoliée. La Microscopie Électronique à Transmission (TEM) nous permet
d'avoir une observation directe de la micro-structure avec une précision suﬃsante pour ob-
server les plaquettes dans la matrice polymère. De ce fait, ce microscope permet de juger de
la pertinence de nos paramétres de mises en ÷uvre tout en ayant les premiers paramètres
micro-structuraux utilisés dans la Partie II (Modélisation). Le Microscope Électronique
à Transmission nous oﬀre donc une observation avec une précision correspondant à nos
besoin. De plus, ce type d'observation nécessite une préparation des échantillons adaptée
aux polymères nano-chargés.
Lors d'une observation par Microscopie Électronique à Transmission, une lame ﬁne
d'échantillon (préparée par ultra-microtomie) est traversée par un faisceau d'électrons
qui perd de l'énergie en fonction de la densité du matériau traversé (Figure 1.5). On
obtient alors un cliché en niveau de gris dépendant de la densité. Dans notre cas les
nano-plaquettes, plus denses, seront plus sombres que les matrices polymères (PLA ou
PC) [Morgan et Gilman, 2003 ; Bourbigot et al., 2008 ; Zeppa et al., 2009 ; Cauvin, 2009].
Le passage du faisceau d'électrons peut conduire à un échauﬀement du matériau. Pour
assurer une observation sur un matériau à l'état solide, les échantillons sont refroidis avec
de l'azote liquide durant le test.
Ces échantillons ont préalablement été préparés par ultra-microtomie (PC-Tower Tome)
aﬁn d'obtenir des sections d'épaisseur suﬃsamment ﬁnes (60 nm) et observables. Les sec-
tions découpées ont ensuite été placées sur des grilles en cuivre (CF400-Cu-with carbon).
La découpe par ultra-microtomie est réalisé à l'aide d'un couteau à lame diamant, cela
permet de découper la section sans créer d'endommagement ou d'arrachement au sein du
composite. Aucun endommagement n'ayant été observé sur nos matériaux, nous considé-
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Figure 1.5  Principe de fonctionnement du TEM.
Le procédé d'injection peut conduire, comme dans le cas de polymères semi-cristallins
[Mendoza, 2005], à une orientation des nano-plaquettes d'argile. Pour s'assurer de l'ab-
sence d'une orientation privilégiée, des échantillons ont été découpées (Figure 1.6) perpen-
diculairement (S1) et parallèlement (S2) à la direction d'injection sur plusieurs éprouvettes
haltères (entre deux et quatre éprouvettes) pour chacun des grades. Les observations ont
ensuite été faites à l'aide d'un Microscope Électronique à Transmission (Tesla Bs500) avec
un voltage de 90 kV.
Direction
d'injection
Figure 1.6  Schéma des sections de découpe des échantillons par ultra-microtomie.
Le TEM permet donc d'observer la distribution des plaquettes au sein de la matrice
polymère. On voit ainsi un contraste entre les plaquettes et la matrice grâce à leur diﬀé-
rence de densité (Figure 1.7). Dans le cas du PC (Figure 1.7f), le contraste est plus marqué
que dans le cas du PLA (Figure 1.7a) car la densité du PC est plus faible que celle du
PLA. Le microscope utilisé permet aussi d'observer nos échantillons à diﬀérentes échelles
(Figures 1.7a et 1.7d). L'observation des échantillons à une échelle plus large (Figure
1.7b) permet de voir davantage de paquets de plaquettes et d'avoir une vision globale de
la répartition des plaquettes dans la matrice. Cependant, on distingue moins bien les pla-
quettes seules dans les empilements (Figure 1.7c). À une échelle plus ﬁne (Figure 1.7e), on
a une meilleure observation de la morphologie des empilements mais quelque soit l'échelle
choisie, une description précise de l'organisation interne d'un empilement n'est pas en-
visageable, dans notre cas, à l'aide du TEM. Les observations que nous avons menées
nous permettent de conclure que les plaquettes sont bien dispersées dans notre matrice
(PLA ou PC) et que les empilements ont une taille nanométrique inférieure à la taille
des renforts que l'on trouve dans les composites classiques. De façon générale, les observa-
tions ne montrent pas d'orientation privilégiée des plaquettes (Figures 1.7b) mais la vision
très locale fournie par une échelle ﬁne peut parfois en donner l'impression, en raison des
écoulements locaux lors de l'injection (Figure 1.7c). Les images TEM montrent aussi de
façon nette, la diﬀérence entre deux taux de charges (Figure 1.7a et 1.7b). Cependant, la
transition en niveau de gris entre la matrice et les plaquettes n'est pas toujours franche
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car les plaquettes sont rarement parfaitement parallèles à la direction d'observation, ce
qui crée des zones d'ombres autour des empilements.
(a) A2 (échelle : 250 nm) (b) A7 (échelle : 250 nm)
(c) B2 (échelle : 250 nm) (d) B7 (échelle : 100 nm)
(e) C2 (échelle : 100 nm) (f) C5 (échelle : 250 nm)
Figure 1.7  Exemples d'images des diﬀérents matériaux observés au TEM découpés
suivant la direction S2.
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Aﬁn d'avoir une mesure représentative des empilements de plaquettes (a3(TEM)) 2,
les images ont été traitées à l'aide du ﬁltre de Sobel implémenté dans le logiciel ImageJ
[Rasband, 2011]. Ce ﬁltre de détection de bords permet de délimiter clairement, grâce
aux niveaux de gris, les frontières entre les plaquettes et la matrice (Figure 1.8). Pour
obtenir une valeur représentative, la mesure est eﬀectuée sur 300 à 1000 empilements de
plaquettes pour chaque taux charges.
Figure 1.8  Analyse d'une image à l'aide d'ImageJ (détection de bords) pour le grade
C3. Mesure de l'épaisseur d'un empilement en appliquant le ﬁltre de Sobel.
Des observations faites à partir d'échantillons obtenus suivant les deux directions de
découpes considérées (Figure 1.6) ne montrent aucune diﬀérence de taille des empilements
ou d'orientation des renforts (Figure 1.9).
(a) B7, S1 (échelle : 100 nm) (b) B7, S2 (échelle : 100 nm)
Figure 1.9  Exemples de microscopie TEM : (a) suivant le direction 1 et (b) suivant le
direction 2 (Figure 1.6).
2. a3(TEM) est l'épaisseur d'un empilement mesurée par des observations TEM
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Les mesures eﬀectuées, reprises dans la ﬁgure 1.10, mettent en évidence de façon
claire l'eﬀet de la compatibilité entre la matrice et les nano-charges. En eﬀet, quelque
soit le taux de charges, on observe les empilements de plaquettes les plus petits dans le
cas d'une charge compatible avec la matrice (PLA+30B, grade A), ce phénomène ayant
déjà été observé par diﬀérents auteurs [Denault et al., 2006 ; Najaﬁ et al., 2012]. Les
tailles d'agrégats plus élevées sont observées dans le cas de nano-composites contenant
de la Cloisite93A, celle-ci n'étant compatible ni avec le PLA ni avec le PC [Yoon et al.,
2003 ; Lorenzo et al., 2014]. De plus, dans le cas du matériau B, la taille des empilements
varie de manière importante entre les diﬀérents taux de renforts. Cela conforte l'idée
que la compatibilité entre les renforts et la matrice permet une meilleure exfoliation. Les
trois types de polymères nano-renforcés considérés (A, B et C) contenant diﬀérents taux
de nano-plaquettes, permettent également, comme nous le verrons dans le Chapitre 2,
d'étudier l'inﬂuence du niveau d'exfoliation sur les propriétés macroscopiques élastiques
et visco-élastiques ou encore d'évaluer la pertinence d'une modélisation micro-mécanique,
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Figure 1.10  Comparaison de la mesure de a3(TEM) pour les matériaux : A (PLA+30B),
B (PLA+93A) et C (PC+93A).
L'analyse de la dispersion de la taille des empilements a3(TEM) (Figure 1.11) nous
permet de conclure que la moyenne des mesures est une valeur représentative de la taille
des empilements dans les nano-composites étudiés. En eﬀet, malgré une très large gamme
de valeurs de a3(TEM), on constate que, pour un grade donné, la valeur moyenne est
proche de la valeur médiane des mesures réalisées. Dans la suite, seule la moyenne de la
taille des agrégats, et non l'écart type, sera utilisée. En eﬀet, l'écart type inclut plusieurs
biais. Tout d'abord, la variété de micro-structures au sein d'un grade de matériau mais
aussi une dispersion due à l'orientation de l'empilement par rapport au plan de découpe.
Ces deux biais n'étant pas quantiﬁable, l'écart type n'est représentatif ni de la dispersion
de micro-structures ni de l'orientation des agrégats par rapport au plan de découpe. Nous
choisissons ainsi de nous intéresser uniquement à la moyenne de a3(TEM) dans la suite de
cette étude. Seul un matériau est présenté ici, les données pour l'ensemble des matériaux








































Figure 1.11  Histogramme des mesures de a3(TEM) du grade A5. (a) Diagramme en
boîte des mesures de a3(TEM) du grade A5.
Les observations TEM ont permis d'avoir une obervation de la micro-structure. Elles
mettent en évidence qualitativement que les nano-plaquettes sont, pour tous nos maté-
riaux, dispersées sous forme de paquets dans la matrice. On a également observé qu'il n'y
pas de phénomène d'orientation privilégiée des renforts dans la matrice comme aurait pu
le laisser présager la mise en ÷uvre par injection. Ces observations fournissent aussi des
données quantitatives sur la taille des empilements de plaquettes au sein de la matrice.
On a ainsi noté l'inﬂuence de la compatibilité entre les renforts et la matrice sur la qualité
de l'exfoliation. La moyenne des mesures de chacun des matériaux est présenté dans le
tableau 1.5.
Références
1 2 3 4 5 6 7
Moyenne
(A, B et C) (nm)
A 11,5 10,66 8,9 9,14 10,23 - 11,4 10,31
B - 14,79 18,75 13,89 17,74 11,22 15,54 15,32
C - 28,20 30,70 - 19,72 - - 26,21
Tableau 1.5  Mesures de l'épaisseur des empilements de plaquettes a3(TEM) (nm) et
moyenne de la taille de ces empilements (nm) sur l'ensemble des taux de charges pour
chaque type de nano-composite.
Cependant les mesures TEM ne permettent pas une investigation à l'intérieur de l'em-
pilement de plaquettes. Aussi deux cas de micro-structures peuvent se présenter :
 les plaquettes sont agrégées ensemble, formant des paquets de dimension proche du
nanomètre
 des chaines polymères se sont 'intercalées' entre les plaquettes au sein des empile-
ments
Aﬁn d'élucider ce dernier point, on utilisera une autre technique expérimentale, détaillée
dans la suite de ce chapitre, adaptée à ces échelles nano-métriques.
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1.2.2 Diﬀraction des Rayons-X
Les observations TEM ont permis d'avoir une mesure de la taille des agrégats, cepen-
dant la résolution des images ne permet pas de distinguer clairement la distribution des
plaquettes au sein de l'empilement. Pour obtenir cette information, on peut utiliser la
Diﬀraction des Rayons-X (XRD) comme mesure indirecte. Lors d'une caractérisation par
XRD, on observe la diﬀraction d'un faisceau de photons traversant l'échantillon étudié
(Figure 1.12). En eﬀet, l'angle de diﬀraction nous donne une indication sur la longueur
caractéristique rencontrée par le faisceau. L'angle de diﬀraction du faisceau est lié au
vecteur de diﬀraction q par :
||q|| = q = 4.pi
λ
. sin(θ) (1.6)
Figure 1.12  Schéma du principe de la diﬀraction et déﬁnition des diﬀérents vecteurs
utilisés : k0 est le rayon incident, k le rayon transmis, q le rayon diﬀracté et 2.θ est l'angle
de diﬀraction.
À l'aide de la loi de Bragg, on peut alors lier la longueur caractéristique d à la longeur








Pour que la plage d'observation des angles de diﬀraction soit suﬃsamment grande, il
est possible d'utiliser plusieurs capteurs. Les distances auxquelles sont placés les capteurs
par rapport à l'échantillon permettent d'augmenter l'angle d'observation et par conséquent
la plage d'angles de diﬀraction (Figure 1.13). Les mesures XRD réalisées dans le cadre de
cette thèse ont été eﬀectuées sur la ligne 5-ID-D du synchrotron au département Advanced
Photon Sources du Laboratoire National d'Argonne. Les équipements disponibles sur cette
ligne permettent de contrôler la température de l'échantillon pendant les observations. Des
mesures en petits, moyens et grands angles peuvent être faites à l'aide de trois capteurs :
 SAXS (Small Angle X-Ray Scattering) : 0, 0021 ≤ q ≤ 0.15Å−1 (299 ≥ d ≥ 4, 2 nm)
 MAXS (Middle Angle X-Ray Scattering) : 0, 13 ≤ q ≤ 0, 70Å−1 (4, 8 ≥ d ≥ 0, 9 nm)




Figure 1.13  Disposition des capteurs de la ligne 5-ID-D pour les mesures par diﬀraction
des Rayons-X.
Dans le cas des nano-plaquettes, les empilements présentent une certaine périodicité
qui est observable à l'aide du capteur MAXS (Figure 1.14b). De plus, la structure même
d'une plaquette seule possède des plans cristallins que l'on peut observer sur les ﬁgures
de diﬀration du capteur WAXS (Figure 1.14c). Les longueurs caractéristiques mises en
évidence par le capteur SAXS (Figure 1.14a) ne nous apprennent rien dans le cas des
nano-composites de l'étude. Ainsi on obtient sur les diﬀérents capteurs des ﬁgures de
diﬀraction avec des halos, ceux-ci correspondent à des périodicités (longueurs caractéris-
tiques) présentent dans toutes les directions (Figure 1.14). Dans le cas où la périodicité
observée est présente suivant une seule direction, on retrouve uniquement un point à la
place du halo. Dans un polymère, si les chaînes sont orientées, les ﬁgures de diﬀraction ne
présentent plus des halos mais des points ou des arcs de cercle (Figure 1.15), c'est le cas




Figure 1.14  Diﬀraction des Rayons-X pour la poudre de Cloisite30B sur les diﬀérents
capteurs utilisés.
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Figure 1.15  Figure de diﬀraction des Rayons-X dans le cas de ﬁbres de nylon-6 orientées
et possédant une forme cristalline de type α [Murthy et al., 1995].
Le principe de la diﬀraction des Rayons-X consiste à mesurer l'intensité du signal dif-
fracté suivant une direction. L'évolution de cette intensité en fonction de 2.θ, ou q (Figure
1.16), permet d'avoir une information sur la périodicité d'une micro-structure (Équation
1.7). Cette périodicité d est calculée à partir de la position des pics. Ces pics, visibles sur
la ﬁgure 1.16, sont en fait la position des halos suivant la direction d'intégration. Pour
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Figure 1.16  Intensité suivant une direction en fonction de 2.θ et q pour les capteurs
SAXS, MAXS et WAXS de la poudre de Cloisite30B placée dans une capsule en alumi-
nium.
On peut remarquer sur le capteur WAXS des pics assez prononcés autour de q =
2, 5Å−1 et q = 2, 8Å−1, ces pics sont dus à la capsule en aluminium qui permet de contenir
la poudre de nano-plaquettes durant l'essai. Les pics que l'on remarque entre q = 1, 2Å−1
et q = 2Å−1 sont quant à eux dus à la micro-structure mêmes des nano-plaquettes. Nous
avons vu dans la description de ces nano-charges qu'une nano-plaquette est formée de
deux couches tétraédriques entourant une couche octaédrique (structure TOT ou 2 :1).
De plus, on remarque sur le capteur MAXS, deux pics mettant en évidence des longueurs
caractéristiques liées à l'organisation des nano-plaquettes entre elles (distances interfo-
liaires).
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Observations à température ambiante
Les mesures par diﬀraction ont d'abord été menées à température ambiante. La zone
observée correspond à la partie utile d'une éprouvette de traction. Les micro-structures
de tous les grades de nano-composites fabriqués dans le cadre de cette thèse ont été
caractérisées. Dans les nano-composites à renforts plaquettaires, c'est la distance entre
plaquettes (dite 'interfoliaire') qui permet de savoir si le matériau a une micro-structure
intercalée ou non [Vaia et al., 1997 ; Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ; Zhao et al., 2013].
Compte-tenu de la taille des agrégats de plaquettes, les périodicités auront un ordre de
grandeur mesurable par le capteur en moyens angles (MAXS, 4, 8 ≥ d ≥ 0, 9 nm). Nous
ne traiterons donc, dans cette partie, que les mesures obtenues par ce capteur.
Dans un premier temps, les mesures ont été faites sur les nano-plaquettes seules sous
forme de poudre. L'observation de ces poudres a fourni une information sur la distance,
d0, entre les plaquettes avant que celles-ci ne soient mélangées à une matrice polymère.
Cette distance est l'espace interfoliaire et varie en fonction du type de cations utilisés
pour modiﬁer les montmorillonites (Figure 1.17). On constate que les valeurs obtenues
(Tableau 1.6) sont proches des données constructeurs.
Noms données fabricant Mesures d0 (nm)
Cloisite30B 1,85 1,84
Cloisite93A 2,36 2,59



















Figure 1.17  Diﬀraction des Rayons-X pour les poudres de nano-plaquettes, Cloisite30B
et Cloisite93A, et pour les matrices polymères seules, A0 (PLA) et C0 (PC).
Contrairement aux observations faites sur les poudres de nano-plaquettes, les matrices
polymères seules ne présentent pas de pic (Figure 1.17). Il n'y a donc pas de périodicité
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particulière au sein des matrices à cet ordre de grandeur. Quelque soit le matériau observé,
la présence d'un pic entraîne l'apparition d'un pic du second ordre. Ce deuxième pic est
situé à une valeur de q supérieure à celle du pic du premier ordre. Cependant, la baisse
d'intensité de ce second pic rend l'information plus diﬃcilement exploitable.
Dans le cas des nano-composites (Figures 1.18), on constate la présence d'un pic. Sa
position donne une information sur l'organisation des plaquettes au sein de la matrice. Ce
pic se décale vers de plus faibles valeurs de q lorsque la distance interfoliaire augmente.
La mesure de diﬀraction des Rayons-X donne une information sur la périodicité locale à
l'échelle des paquets de plaquettes, cette mesure inclut donc la distance entre plaquettes
ainsi que l'épaisseur des plaquettes ; d = 2.pi
q
= dp+d0 (Figure 1.18a). Or dans cette étude,
l'épaisseur d'une plaquette est constante et ﬁxée : dp=0,94 nm [Fornes et Paul, 2003], il y
a donc une augmentation de la distance entre les plaquettes qui pourrait être interprétée
comme la présence de chaînes polymères dans l'espace interfoliaire. En eﬀet, lorsque les
plaquettes sont mélangées à une matrice polymère, une augmentation de cette distance
peut être due à la présence de chaînes polymères entre les plaquettes [Vaia et al., 1997 ;
Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ; Zhao et al., 2013].
Cette démarche a été adoptée pour chacun des grades de nano-composites. On re-
marque dans tous les cas une augmentation de la distance interfoliaire (Figure 1.18) et
donc la possibilité de l'introduction de chaînes polymères dans cet espace. Il s'agit donc
d'une micro-structure intercalée [Vaia et al., 1997 ; Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ;
Zhao et al., 2013]. Les mesures de d sont récapitulées dans le tableau 1.7.
Les mesures récapitulées dans le tableau 1.7, montrent que le phénomène d'intercala-
tion n'est pas dépendant du taux de charges car les valeurs de d varient très peu pour un
matériau donné (A, B ou C) en fonction du taux de renforts (Tableau 1.7). À l'instar des
mesures TEM, les mesures de diﬀraction montrent l'eﬀet de la compatibilité des charges
avec la matrice. En eﬀet, dans le cas de charges compatibles avec la matrice (grade A),
la distance entre plaquettes est passée de 1,84 nm à 3,52 nm en moyenne (soit une aug-
mentation de 186% de la distance interfoliaire d0). Tandis que dans le cas où il n'y a pas
compatibilité (grades B et C), cette distance est seulement passée de 2,59 nm à 3,09 nm
pour le grade B, soit une augmentation de seulement 33% (ou 42% pour le grade C).
Cela signiﬁe que beaucoup plus de chaînes polymères ont pu s'insérer entre les plaquettes
quand celles-ci sont compatibles avec la matrice. Cependant, l'élaboration a tout de même
permis d'intercaler des chaînes polymères entre des plaquettes qui ne sont pas compatibles
avec la matrice.
Références
1 2 3 4 5 6 7
Moyenne Augmentation
(A, B et C) (nm) de d0 (%)
A 3,49 3,55 3,49 3,50 3,53 - 3,53 3,52 186
B - 3,07 3,10 3,08 3,10 3,10 3,08 3,09 33
C - - 3,32 - 3,17 - - 3,25 42
Tableau 1.7  Distances d entre les plaquettes d'un empilement (nm), moyenne de cette
distance (nm) sur l'ensemble des taux de charges pour chaque type de nano-composite et
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(c) Diﬀraction des Rayons-X pour le grade C (PC+93A)
Figure 1.18  Diﬀraction des Rayons-X pour les grades A, B et C pour diﬀérents taux
de renforts de nano-plaquettes et diﬀraction des Rayons-X des poudres de Cloisite30B et
Cloisite93A.
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L'observation des ﬁgures 2D (Figures 1.19) prises par le capteur (MAXS) montre que
les périodicités mesurées ici ne sont que très peu orientées puisque le capteur montre
la présence d'un halo (Figure 1.19a). Cependant, l'observation concerne un très faible
volume ce qui explique que dans certaines directions, l'intensité soit plus importante
(Figure 1.19b). De façon globale, on peut en déduire que les empilements sont orientés
aléatoirement et répartis de façon isotrope dans la matrice comme cela a déjà été conclu
à partir des observations TEM.
(a) Figure 2D du détecteur MAXS du grade A7 (b) Figure 2D du détecteur MAXS du grade C5
Figure 1.19  Figures 2D du détecteur MAXS dans le cas des grades A7 et C5.
À travers des observations XRD, on a conﬁrmé les observations du TEM sur l'iso-
tropie de distribution des nano-plaquettes malgré de légères orientations privilégiées qui
pourraient être induits par des écoulement locaux (Section 1.2.1) ou des conﬁgurations
c÷ur/peau du matériau. Ces orientations sont visibles par une intensité plus prononcée
sur une partie du halo de diﬀraction (Figures 1.19).
On a également mis en évidence une augmentation de la distance interfoliaire. Pour
conﬁrmer la nature de la phase présente entre deux plaquettes, des caractérisations XRD
en faisant varier la température, ont également été eﬀectuées. En eﬀet, les essais XRD en
température peuvent nous donner accès à la signature thermique du matériau présent dans
l'espace interfoliaire. Cette démarche permet aussi de quantiﬁer l'eﬀet d'une hétérogénéité
sur les propriétés physiques de la matrice telles que sa température de transition vitreuse
comme cela a été montré dans des travaux précédents [Nguyen, 2014 ; Gelineau et al.,
2015]. Pour cela, des tests de diﬀraction des Rayons-X ont été conduits en imposant
un chargement thermique aux échantillons. La démarche ainsi que les résultats seront
détaillés dans la section suivante.
Observations en fonction de la température
Lorsque l'on applique un chargement thermique à un échantillon de polymère, les ob-
servations faites par diﬀraction des Rayons-X sont impactées [Barnes et al., 2000]. Les
constituants d'un nano-composite (nano-plaquettes, phase amorphe, phase cristalline),
ont des coeﬃcients d'expansion diﬀérents ce qui va entraîner des changements de la mor-
phologie dépendant de la température. En analysant la réponse du matériau, on peut
mesurer la température de transition vitreuse et obtenir des informations sur les phases
présentes dans le matériau. Les plaquettes ainsi que les empilements de plaquettes pré-
sents au sein de la matrice sont du même ordre de grandeur que les lamelles cristallines
ou les sphérulites dans un polymère semi-cristallin. Les traitements qui sont appliqués à
l'étude par diﬀraction des Rayons-X des polymères semi-cristallins ont donc été adaptés,
ici, au cas des polymères renforcés de nano-plaquettes. Verma et al. et Ryan et al. [Verma
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et al., 1996 ; Ryan et al., 1997] ont étudié l'évolution de la morphologie de polymères
semi-cristallins, respectivement du PEEK et du iPP, subissant une rampe de tempéra-
ture. Ils remontent à l'aide de ces essais au taux de cristallinité, à son évolution au cours
de l'essai mais aussi aux longueurs caractéristiques de la phase cristalline. Dans le cas
des nano-composites, cela permet de comprendre et de mettre en évidence les interactions
qui existent entre les nano-plaquettes et la matrice polymère. Ces essais permettent éga-
lement de comprendre physiquement et micro-structuralement, ce qui se passe entre les
plaquettes.
L'impact de la température sur le signal observé se traduit par des changements de






















Pic à 30 °C
Pic à 90 °C Température↗
Figure 1.20  Diﬀraction des Rayons-X (en MAXS) pour le grade B5 en fonction de la tem-
pérature appliquée à l'échantillon. Zoom sur le pic précédemment analysé à température
ambiante.
L'analyse des signaux nécessite d'étudier l'évolution de l'aire des pics. Dans de nom-
breuses études, le calcul de l'invariant Q (Équation 1.8) a permis d'extraire des informa-
tions sur la morphologie des matériaux observés [Ryan et al., 1997 ; Duan et al., 2010 ;





En eﬀet, cet invariant peut par exemple être utilisé pour calculer le taux de cristallinité
et l'épaisseur des lamelles cristallines [Ryan et al., 1997]. Le calcul de cette intégrale
nécessite une extrapolation de la courbe expérimentale pour q = 0 et q =∞. Ryan et al.
[Ryan et al., 1997] ont proposé de déﬁnir un invariant relatif Q′, déﬁni entre deux bornes
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Dans le cas de polymères semi-cristallins, sous l'hypothèse que les changements de
longueurs caractéristiques ont un impact sur la valeur de Q′ [Verma et al., 1996], on
peut lier directement l'invariant au taux de cristallinité Xc et au contraste de la densité
d'électron ∆ρe entre les deux phases [Verma et al., 1996 ; Ryan et al., 1997 ; Crist, 2003 ;
Sun, 2006 ; Duan et al., 2010] :
Q′ = Xc(1−Xc)∆ρ2e (1.10)
Si au lieu de considérer un polymère semi-cristallin, on considère un bi-phasé composé
d'une phase polymère et de nano-plaquettes, alors l'équation précédente ne dépend plus
du taux de cristallinité Xc mais de la fraction volumique de nano-plaquettes fp.
Q′ = fp(1− fp)∆ρ2e (1.11)
Dans notre cas, deux conﬁgurations se présentent en fonction du type de matrice
polymère. Dans le cas du PC, celui-ci étant amorphe, la variation de l'invariant Q′ ne
pourra être attribuée qu'à la variation du contraste de densité électronique. Cependant,
dans le cas du PLA, le chargement thermique imposé lors de l'essai peut induire une
cristallisation anisotherme [Tsuji et al., 2006 ; Papageorgiou et al., 2010]. Il en découle
alors, que les variations de l'invariant Q′ pourraient être aﬀectées par un changement du
taux de cristallinité dû au chargement thermique. Un suivi de la cristallisation dans le
cas du PLA est alors nécessaire. Les résultats du capteur WAXS servent à quantiﬁer le
phénomène de cristallisation dans le cas du PLA. Pour les observations MAXS, on calcule
la valeur de l'invariant seulement autour du pic dû à la MMT puisqu'on a vu dans la
section précédente qu'il s'agissait du seul phénomène observable à l'aide de ce détecteur.
Les bornes de calcul sont ﬁxées et identiques pour tous les taux de charges d'un grade (A,
B ou C). Elles sont choisies aﬁn d'encadrer parfaitement le pic étudié pour tous les taux
de charges et pour toutes les températures. Pour les grades A et B les bornes choisies sont
q1 = 0, 13Å−1 et q2 = 0, 26Å−1 et pour le grade C q1 = 0, 13Å−1 et q2 = 0, 23Å−1.
Les mesures obtenues par le capteur WAXS donnent une information à une échelle plus
ﬁne que le MAXS. On peut ainsi obtenir une information pour des distances comprises
entre 0,9 nm et 0,18 nm, ce qui correspond à l'espacement intermoléculaire. Pour ces ob-
servations, nous utilisons la procédure proposée par [Murthy et Minor, 1990] soustrayant
une ligne de base 3 au signal et le décomposant ensuite en une somme de signaux induits
par des composants ayant des morphologies diﬀérentes. En supposant que le signal total
soit la contribution de plusieurs gaussiennes, nous déterminons les halos correspondant à
la phase amorphe, aux nano-plaquettes et dans le cas de polymères semi-cristallins, à la
phase cristalline. Ainsi, on peut étudier la contribution dans le signal total de la matrice
(phase amorphe) en fonction de la température et remonter aux températures de transi-
tion. Avant cette étape de décomposition, nous soustrayons au signal une ligne de base
aﬁn que tous les signaux soient comparables (Figure 1.21). Le nombre de gaussiennes est
choisi aﬁn d'avoir la meilleure décomposition possible du pic du matériau. Dans le cas du
PLA nous avons utilisé trois gaussiennes (Figure 1.21), tandis que nous n'en avons utilisé
que deux pour le PC.
Dans le cas des polymères thermoplastiques, les essais en fonction de la température
permettent d'observer le polymère sous diﬀérentes formes (vitreuse et caoutchoutique). En
choisissant un échantillonnage d'observation adapté à la vitesse de chauﬀage de l'échan-
tillon, on peut ainsi remonter aux températures de transitions entre deux états comme





































0,75 1 1,25 1,5 1,75 2
(b) Décomposition des pics du grade A7
Figure 1.21  Méthode de traitement des données WAXS ; soustraction d'une ligne de
base puis décomposition des pics dans le cas du grade A7.
par exemple, une température semblable à la température de transition vitreuse (Tg).
Cependant, il ne s'agit pas de la température de transition vitreuse Tg au sens de la
norme puisqu'elle n'est pas mesurée par DSC ou par DMA. Dans le cas de polymères
semi-cristallins, on peut également observer leur cristallisation (Figure 1.22). Toutes ces
informations nous renseignent sur la présence ou non de diﬀérentes phases, sur leurs
apparitions mais aussi sur la cinétique de leur apparition. Dans cette partie nous nous
intéresserons aux mesures en grands et moyens angles, car les informations sur les phases
cristallines sont données par le WAXS (grands angles) tandis que les informations sur les
distances interfoliaires sont données par le MAXS (moyens angles). Nous ne considérons,
dans le cas du PLA, que la partie des essais à une température inférieure à 90 °C puisque
la cristallisation de ce polymère ne commence qu'à partir de cette température (Figure
1.22). En deçà de cette température, la morphologie et la constitution des matériaux ob-
servés ne sont donc pas modiﬁées au cours de l'essai. Il est donc possible de s'aﬀranchir
















Début de la cristallisation
Montée en température de 0 à 90 °C
Maintien à 90 °C
Figure 1.22  Diﬀraction des Rayons-X (en WAXS) pour le grade A0 en fonction de la
température appliquée à l'échantillon. Apparition de pics dus à la cristallisation.
Matériaux et caractérisation de la micro-structure 47
La ligne 5-ID-D utilisée au synchrotron nous a permis de faire des observations en
contrôlant la température de l'échantillon observé. Dans ces conditions, l'échantillon est
placé dans un creuset en aluminium qui sera maintenu dans une cellule DSC (Figure 1.23)
que le faisceau pourra traverser.
Cellule DSC
Faisceau diﬀracté Faisceau incident
Figure 1.23  Vue extérieure du synchrotron et cellule de DSC dans le montage de Dif-
fraction des Rayons-X sur la ligne 5-ID-D.
Les polymères utilisés dans cette étude mettent en jeu des phénomènes diﬀérents car
leurs micro-structures ne sont pas les mêmes. Le PLA est un polymère semi-cristallin, il
possède donc une phase amorphe, une phase cristalline et une phase de renforts (nano-
plaquettes). Quant au polycarbonate (PC), il ne possède qu'une phase amorphe et une
phase de renforts puisqu'il s'agit d'un polymère amorphe. Les informations de diﬀraction
des Rayons-X en fonction de la température ont été traitées de la même manière. Elles sont
présentées ici dans deux paragraphes distincts aﬁn de ne pas mélanger les phénomènes
diﬀérents mis en évidence pour chacun de ces matériaux.
PLA
Dans le cas du traitement des données WAXS, le signal expérimental est décomposé
en gaussiennes aﬁn de distinguer la contribution de la phase amorphe de celle des nano-
plaquettes (Figure 1.21). L'aire de chacune des gaussiennes utilisées lors de la déconvolu-
tion de la phase polymère (trois gaussiennes) est ensuite sommée. Nous appellerons cette
valeur "aire du pic amorphe" puisqu'il s'agit de la contribution de la phase amorphe dans
le signal total. L'évolution de cette valeur donne des informations sur la micro-structure.
En observant le comportement de la matrice PLA seule (courbe A0 Figure 1.24), trois
phases d'évolution de l'aire du pic amorphe apparaissent en fonction de la température.
On observe deux zones d'évolution stables pour les températures faibles et élevées de
l'essai et, entre ces deux plateaux l'évolution de l'aire est assez rapide. Cette zone d'évo-
lution importante indique des changements dans la matrice, on peut ainsi en déduire une
température à partir de laquelle la mobilité des chaînes a changé. Il ne s'agit pas de la
température de transition vitreuse Tg au sens de la norme. Cependant, cette température
mesurée est assez similaire à la température de transition vitreuse connue pour le PLA
(≈ 60 °C), nous noterons donc cette température Tg.
L'étude de l'aire du pic amorphe dans le cas de nano-composites à matrice PLA ren-
forcée de nano-plaquettes, B2 et B7 (les autres grades sont présentés en Annexe B.2),
ne permet pas de mettre en évidence une quelconque évolution de l'aire. Cela ne signi-
ﬁe pas que la température de transition n'est plus présente dans les nano-composites.
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En eﬀet, l'utilisation de la ligne de base peut avoir aﬀecté la mesure de cette aire. Aﬁn
de s'aﬀranchir de ce problème, nous nous sommes intéressés à la mesure de la longueur
caractéristique d associée à la position du premier pic de la décompsition (Figure 1.25),
celle-ci n'étant pas aﬀectée par les corrections apportées au signal. Ce pic représente une
partie de la contribution de la phase amorphe dans le signal total. De la même manière
l'étude aurait pu être faite sur les autres gaussiennes de la décomposition. La position
du pic (pour le capteur WAXS) nous renseigne sur la distance entre les chaînes molécu-
laire, et permet, comme pour l'aire du pic, de mettre en évidence les changements de la
micro-structure. On constate que le PLA présente le même type d'évolution que dans le
cas de l'étude de l'aire du pic amorphe. Cependant, à l'approche de 90 °C, on constate
que la distance d associée au pic chute (pour A0 mais aussi pour B2 et B7). Cela est
dû à un début de cristallisation, légèrement avant 90 °C. Cette cristallisation modiﬁe la
façon dont sont décomposés les pics dans le signal total. Nous ne nous sommes donc pas
intéressés à l'évolution de cette valeur pour les hautes températures de l'essai. L'étude
de cette valeur nous permet de mettre en évidence une température de transition dans le
cas des polymères nano-chargés (courbes B2 et B7, Figure 1.25). Cette température est
la même que celle mise en évidence de deux manières diﬀérentes pour la matrice seule
(courbe A0 Figures 1.24 et 1.25).
Les mesures WAXS ont permis de mettre en évidence des évolutions de la micro-
structure en fonction de la température. Ces changements interviennent dans le cas de
la matrice seule mais également en présence des nano-plaquettes. On peut attribuer les
phénomènes observés (température de transition) à un changement de la mobilité des
























Figure 1.24  Évolution de l'aire du pic amorphe en fonction de la température dans le
cas du grade B et du PLA seul (A0) (Capteur WAXS).
L'étude des mesures du capteur WAXS fournit une information sur l'évolution des
distances intermoléculaires. Cependant, nous savons que les longueurs caractéristiques
propres à l'organisation des nano-plaquettes se trouvent à une échelle supérieure à celle que
le capteur MAXS permet d'observer. Aﬁn de comprendre l'interaction entre les plaquettes
et la matrice polymère, nous avons étudié l'évolution du pic généré par la présence des
nano-plaquettes en fonction de la température (Figure 1.26). L'aire du pic dû à la distance
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Figure 1.25  Évolution de la longueur caractéristique d associée au premier pic de la
décomposition en fonction de la température dans le cas du grade B et du PLA seul (A0)
(Capteur WAXS).
En combinant les observations faites sur ces deux capteurs, il apparaît qu'un chan-
gement se produit dans le PLA (seul ou nano-chargé). Cette évolution micro-structurale
a lieu à une température proche de la Tg dans le deux cas (WAXS et MAXS), on peut
donc l'attribuer à la même phase. Cependant, ce changement n'est visible par le capteur
MAXS, donc à l'échelle de l'espace interfoliaire, que dans le cas des polymères renfor-
cés de nano-plaquettes. Ce phénomène peut s'expliquer si cette phase, dans le cas des
nano-composites, est conﬁnée entre les plaquettes. On peut alors conclure qu'une phase










































Figure 1.26  Évolution de l'aire du pic des nano-charges (MMT) en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade B (Capteur MAXS).
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PC
Dans le cas du PC, celui-ci étant un polymère amorphe, il n'y a pas de température
transition générée par la phase cristalline. Cependant, il existe dans le cas des polymères
amorphes des températures de transition telles que la température de transition vitreuse
(début de mobilité des chaînes polymères) et la température de passage de l'état de solide
visqueux à celui de liquide visqueux. La même démarche d'analyse que pour le PLA a
donc été menée. On a ainsi pu mettre en évidence la température de transition vitreuse
du PC (Tg) mais également la température de passage de l'état de solide visqueux à celui
de liquide visqueux (TLV ). La présence des nano-plaquettes modiﬁe la micro-structure,
entraînant des modiﬁcations de ces températures de transition. Ainsi les mesures obtenues
par le capteur WAXS ont mis en évidence deux températures de transitions (Tg et TLV )
pour le PC seul et le PC nano-chargé (Figure 1.27). On peut noter une légère baisse des
températures de transitions pour ces nano-composites. Ce changement pourrait entraîner
une baisse des propriétés puisque l'on se rapproche plus rapidement de la température de























Figure 1.27  Évolution de l'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
dans le cas des grades C0 et C5.
Aﬁn d'observer le matériau à une échelle diﬀérente, le capteur WAXS nous renseignant
sur les distances intermoléculaires, les données du capteur MAXS ont été utilisées, celles-
ci fournissent une information sur des distances proches de la distance entre plaquettes.
Les mesures eﬀectuées avec le capteur MAXS sur les matériaux à base de PC mettent
en évidence trois températures de transitions pour les nano-composites (Figure 1.28). La
première et la dernière de ces transitions se trouvent à des températures proches de celles
observées en WAXS (Tg et TLV ). La deuxième transition (Ta), invisible en WAXS, indique
la présence d'une nouvelle phase, uniquement dans les nano-composites. Cette tempéra-
ture est visible sur le détecteur MAXS, donc à l'échelle de la distance interfoliaire. Par
conséquent, on en déduit que des chaînes polymères se trouvent dans l'espace interfoliaire.
Ce polymère étant amorphe il ne peut pas s'agir d'une phase cristalline. Cependant, la
présence de cycle aromatique dans les chaînes polymères du PC (Section 0.2.1 Figure 7)
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et le conﬁnement de celles-ci dans l'espace interfoliaire peuvent conduire à un certain
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Figure 1.28  Évolution de l'aire du pic dû aux nano-charges en MAXS en fonction de la
température dans le cas du grade C5.
La diﬀraction des Rayons-X combinée à une cellule DSC nous a permis de mettre en
évidence des caractéristiques importantes de nos nano-composites. En eﬀet, dans le cas de
polymères semi-cristallins nano-chargés (PLA), on a pu localiser une phase polymère dans
l'espace interfoliaire. Il faudrait des observations directes pour conﬁrmer le type de phase
(amorphe ou cristalline). Plusieurs auteurs [Paul et Roberson, 2008] et [Ojijo et al., 2012]
ont montré que les plaquettes d'argile présentes dans les nano-composites peuvent jouer le
rôle de site de nucléation. De plus, dans le cas de polymères amorphes (PC) nano-chargés,
la présence d'une température de transition suplémentaire nous indique la présence d'une
nouvelle phase.
Pour tous les nano-composites de l'étude, les essais de diﬀraction en fonction de la
température ont permis de mettre en évidence la présence d'une phase polymère entre les
plaquettes au sein des empilements, ce qui justiﬁe la considération d'une micro-structure
intercalée pour ces matériaux.
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1.3 Récapitulatif
Dans ce chapitre, nous avons mis en ÷uvre diﬀérentes techniques expérimentales per-
mettant d'avoir une caractérisation multi-échelles de la morphologie des nano-composites
(Figure 1.29). L'objectif de cette caractérisation, la plus ﬁne possible, était de décrire
toutes les particularités micro-structurales des matériaux nano-composites.
Figure 1.29  Description et mesures des paramètres morphologiques à diﬀérentes échelles.
Nous avons fait, dans un premier temps, des observations au Microscope Électronique
à Transmission. Ces essais nous ont permis de mesurer la taille des empilements de pla-
quettes, a3(TEM). Cela nous donne une première information sur le taux d'exfoliation
des renforts dans la matrice. Ces mesures ont conﬁrmé que les matériaux étudiés étaient
des nano-composites puisque les dimensions d'inclusions sont très inférieures à celles ren-
contrées dans les composites classiques. Nous avons également constaté que la taille des
empilements était liée à la compatibilité entre les charges et la matrice polymère.Ces
constatations ont été faites sur plusieurs taux d'exfoliation en fonction du type de charges
et de matrices.
Dans un second temps, et aﬁn d'avoir une description de l'organisation des plaquettes
au sein même de l'empilement, nous avons utilisé la Diﬀraction des Rayons-X (XRD).
Deux types d'essais ont été menés : à température ambiante et en fonction de la tempé-
rature.
Lors des essais à température ambiante, en considérant le capteur MAXS, nous avons
pu déterminer la distance entre plaquettes d, au sein de l'empilement. Cette distance ne
varie que très peu en fonction du taux de renforts pour chacun des grades. En revanche,
la compatibilité matrice-charges a une grande inﬂuence sur la valeur de d, ce qui est en
accord avec les conclusions faites lors des observations TEM. En eﬀet, dans le cas de
charges compatibles avec la matrice, la distance interfoliaire est largement augmentée. Ce
phénomène peut s'expliquer par la présence d'un plus grand nombre de chaînes polymères
entre les plaquettes lorsque la compatibilité matrice-charges est bonne.
Dans le but de comprendre les interactions pouvant exister entre les plaquettes et la
matrice, nous avons utilisé une cellule DSC, celle-ci permet de soumettre l'échantillon
observé à un chargement thermique. On a ainsi pu détecter les changements d'états ou
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l'apparition de phases. Dans le cas du PLA renforcé de nano-charges, la température de
transition est visible à une échelle diﬀérente de celle des chaînes de la matrice polymère
seule. En eﬀet, la transition, visible à partir des mesures WAXS, est aussi visible à par-
tir des mesures MAXS pour les nano-composites. La présence de cette température de
transition sur les mesures eﬀectuées par le capteur MAXS (à l'échelle des distances entre
plaquettes) conﬁrme la présence de chaînes polymères dans l'espace interfoliaire.
Le polycarbonate (PC) est un polymère amorphe ne présentant que deux températures
de transition, une transition vitreuse et une température de passage de l'état de solide
visqueux à celui de liquide visqueux. Cependant, on a pu observer une nouvelle tempéra-
ture de transition sur les mesures du capteur MAXS en présence des nano-charges. Cette
température nous indique la présence d'une troisième phase qui n'existe que s'il y a des
nano-plaquettes. On peut donc supposer que la présence des charges va introduire un
conﬁnement des chaînes polymères [Vaia et Giannelis, 1997]. Le polycarbonate ayant un
cycle aromatique, ce conﬁnement va conduire à une certaine organisation des chaînes entre
elles dans l'espace interfoliaire et ainsi donner cette nouvelle température de transition.
Quelque soit la matrice considérée, les essais de diﬀraction des Rayons-X ont montré
la présence de chaînes polymères dans l'espace interfoliaire. Dans la suite de cette étude,
nous considérerons donc que nos nano-composites ont une morphologie intercalée. Les
valeurs moyennes des mesures faites dans ce chapitre sont récapitulées dans le tableau
1.8, le détail des mesures peut être trouvé dans le corps de ce chapitre.
Références Moyenne de Moyenne de




Tableau 1.8  Tableau des valeurs moyennes sur tous les taux de charges de chaque grade




La caractérisation micro-structurale menée dans le chapitre précédent a permis de
décrire la morphologie des matériaux de l'étude tout en mettant en évidence l'eﬀet de la
présence des nano-plaquettes sur les propriétés physiques de la matrice.
Dans ce chapitre, nous essayerons de quantiﬁer l'eﬀet de ces nano-charges sur les
propriétés mécaniques des nano-composites. Cette étude vient compléter les résultats
du chapitre précédent puisqu'on y décrira les interactions entre la matrice et les nano-
plaquettes d'argile à diﬀérentes échelles.
S'agissant de matériaux polymères, l'étude du comportement élastique n'est pas suﬃ-
sante. Il est donc intéressant d'étudier également l'inﬂuence de la vitesse de sollicitation
et de la température sur le comportement de nos matériaux. L'étude du comportement
ne peut se faire sans considérer la morphologie. Nous veillerons donc, tout au long de ce
chapitre, à lier les propriétés mécaniques mesurées et les observations micro-structurales
faites dans le chapitre précédent aﬁn d'avoir une description la plus complète possible des
matériaux.
Dans ce chapitre, nous nous intéresserons tout d'abord au comportement élastique
linéaire en mesurant le module de Young, l'eﬀet de la présence des nano-plaquettes sur
la rigidité du matériau étant alors quantiﬁé. En faisant varier la vitesse de sollicitation et
la température nous caractériserons le comportement visco-élastique des nano-composites
étudiés. Les résultats obtenus seront interprétés au regard des résultats du chapitre pré-
cédent liés à l'eﬀet de la présence des nano-charges sur les propriétés thermiques de nos
matériaux.
2.1 Essais quasi-statiques : comportement élastique li-
néaire
Le module de Young a été déterminé en suivant la norme ISO 527 à partir d'essais de
traction uni-axiale eﬀectués à une vitesse de 1mm/min assurant le caractère quasi-statique
de l'essai. La déformation et l'eﬀort ont été mesurés respectivement, par un extensomètre
(Instron 10mm-10%) et une cellule d'eﬀort de 5 kN (Instron 5kN) montée sur une machine
de traction Zwick 4505. Les mesures à rupture n'ont pas été prises en compte à cause de la
possible inﬂuence des couteaux de l'extensomètre sur ces mesures. Les modules présentés
ici sont la moyenne des modules obtenus à partir d'au moins trois essais de traction pour
chacun des grades de matériaux de l'étude. Ces essais de traction ont été eﬀectués pour
déterminer l'inﬂuence du taux de nano-charges sur les propriétés élastiques des nano-
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composites étudiés. Tous les essais ont été menés à température ambiante et les valeurs
retenues sont les moyennes d'au moins trois éprouvettes testées.
L'intérêt d'utiliser des nano-charges apparaît clairement sur les matériaux testés. En
eﬀet, avec un taux de renforts en masse d'environ 5%, on améliore le module de Young
de presque 35% (Figure 2.1). On constate que pour tous les grades fabriqués, les gains de
propriétés mécaniques sont importants vu la faible fraction massique de renforts. Cepen-
dant, dues à la diﬃculté d'élaboration des nano-composites, les propriétés peuvent varier
considérablement entre deux taux de charges consécutifs. De plus, contrairement aux ob-
servations morphologiques (Chapitre 1), il n'y a pas d'eﬀet net de la compatibilité des
charges avec la matrice. Ainsi pour de faibles taux de charges, le grade C 1 contenant les
nano-charges les moins compatibles, a le module d'Young le plus élevé, alors que pour des
taux de charges importants (quand il devient plus diﬃcile de bien disperser les charges),










Fraction massique de nano-plaquettes (%)




Figure 2.1  Modules de Young normalisés par le module de Young expérimentale des
matrices polymères (PLA ou PC) en fonction du taux de renforts pour les grades A, B et
C.
Les propriétés mécaniques combinées aux mesures TEM (Figures 2.2, 2.3 et 2.4)
montrent une grande corrélation entre la taille des empilements et le module de Young.
On remarque que l'évolution des modules de Young est assez stable en fonction du taux
de renforts et que la taille des empilements est presque constante 2 (Figure 2.2). Dans le
cas où les nano-charges sont moins compatibles avec la matrice (grade B), le module de
Young est moins stable. On remarque alors qu'une faible valeur de l'épaisseur du paquet
de plaquettes conduit à un module de Young élevé contrairement à une épaisseur impor-
tante de l'empilement qui conduit à un module de Young faible (Figure 2.3). Dans le cas
du grade B, on constate des oscillations dans les valeurs de module de Young et dans la
mesure de a3(TEM) (Figure 2.3). Ces oscillations sont opposées, ce qui conﬁrme qu'une
faible épaisseur de l'empilement conduit à un module élevé. Cela montre bien que la taille
1. Les grades A, B et C sont respectivement le PLA+30B, le PLA+93A et le PC+93A
2. La dispersion des mesures de a3(TEM) a été discutée au chapitre précédent et n'est donc pas
présenté ici
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de l'empilement inﬂuence les propriétés élastiques du matériau et qu'il est donc pertinent
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Figure 2.2  Évolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes


































Fraction massique de nano-plaquettes (%)
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Figure 2.3  Évolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le grade B.
Dans le cas du grade C, la faible compatibilité matriceplaquette a conduit à des
tailles d'agrégats élevées (Figure 2.4). Cependant, les propriétés mécaniques obtenues
sont intéressantes et montrent que la considération de la taille des agrégats ne suﬃt pas à
expliquer les gains de propriétés, il semble important de connaître la morphologie de ces
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Figure 2.4  Évolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le grade C.
Les mesures du module de Young eﬀectuées lors des essais de traction sont récapitulées
dans le tableau 2.1. Les valeurs présentées sont les moyennes d'au moins trois essais avec
l'écarts types de ces mesures. Tous ces essais nous ont donné une information importante
sur le comportement élastique des matériaux étudiés. Cependant, dans le cas des thermo-
plastiques la réponse du matériau est fortement dépendante de la vitesse de sollicitation
(ou température suivant la loi Williams-Landel-Ferry [Williams et al., 1955]) rendant plus
judicieux de considérer un comportement visco-élastique. La suite de l'étude va donc
porter sur la caractérisation du comportement visco-élastique de nos nano-composites.
Références
0 1 2 3 4 5 6 7
(A, B et C)
A
3604 3756 3900 4210 4329 4669 - 4926
(±441) (±156) (±350) (±78) (±102) (±158) (±165)
B
- - 4098 3967 4277 4180 4561 4458
(±441) (±175) (±370) (±225) (±38) (±35) (±174)
C
2475 - 2665 2813 - 2990 - -
(±17) (±27) (±42) (±51)
Tableau 2.1  Tableau des mesures du module de Young (± écart type) (MPa) à partir
des essais de traction pour chaque type de nano-composite.
2.2 Essais dynamiques : comportement visco-élastique
Les thermoplastiques présentent rarement un comportement élastique sauf dans des
conditions de test restreintes. En eﬀet, la réponse du matériau est plus souvent dépendante
de la température ou de la vitesse de sollicitation, c'est pour cela que nous avons choisi
d'étudier leur comportement dynamique. Cette étude nous permettra de connaître le
comportement visco-élastique linéaire de nos matériaux mais aussi de voir l'évolution de
ce comportement avec la température. En eﬀet, la température de travail a un impact
important sur le changement de comportement des thermoplastiques. Nous avons donc
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cherché comment la présence des nano-charges a pu modiﬁer ce comportement en fonction
de la vitesse de sollicitation et de la température.
Les essais ont été réalisés sur une machine DMA150+ de Metravib. Celle-ci permet
de faire des essais de traction, de compression, de cisaillement... en contrôlant la vitesse
de déformation et la température de l'éprouvette. La cellule de force a une capacité de
150N ce qui restreint les conditions aux limites de l'essai mais ne pose toutefois pas de
problème dans cette étude puisque seul le domaine réversible est étudié. Dans notre cas
les essais ont été réalisés de 0,01Hz à 80Hz en traction-compression sans imposer de
déformation statique mais seulement une déformation dynamique de 5.10−4 (Figure 2.5).
Deux températures ont été étudiées T1=30 °C et T2=50 ou 120 °C respectivement, pour le
PLA et le PC. Les températures (T2) ont été choisies proches de la Tg aﬁn d'augmenter
l'eﬀet visco-élastique des matériaux étudiés en se rapprochant de la température à laquelle
la mobilité des chaînes devient importante sans toutefois dégrader la tenue structurelle de
l'éprouvette. Les essais de DMA permettent la mesure de la contrainte dans le matériau
suite à l'application d'une déformation ainsi que la mesure du déphasage δ qui peut exister
entre ces deux valeurs (Figure 2.5). En appliquant une sollicitation de la forme : ε(t) =
ε0. sin(wt), on obtient une réponse en contrainte sous la forme : σ(t) = σ0. sin(wt+ δ). De





Ce module peut s'exprimer sous la forme de deux modules E ′ et E ′′ qui sont res-
pectivement le module de conservation et le module de perte. Le module de conservation
représente la part élastique du comportement globale tandis que, le module de perte repré-
sente la part visco-élastique du comportement globale. Ces deux modules correspondent
à la partie réelle et imaginaire de E∗ et peuvent s'exprimer :
E ′ = |E∗|. cos(δ) (2.2)
E ′′ = |E∗|. sin(δ) (2.3)
Les résultats présentés dans cette partie sont la moyenne pour chacun des grades testés
d'au moins trois essais. Les essais étant longs et nécessitant d'être répétés trois fois tous
les matériaux fabriqués lors de cette étude n'ont pu être testés en dynamique. Aﬁn de ne
pas alourdir le chapitre une sélection des données sera présentée. L'Annexe C.1 reprend
de manière exhaustive tous les résultats de cette partie.
Figure 2.5  (a) Montage de l'éprouvette collée entre deux plateaux à l'intérieur d'une
enceinte thermique pour les essais DMA ; (b) grandeurs mesurées et imposées lors de
l'essai.
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Les essais à 30 °C (Figure 2.6) ne permettent pas de mettre en avant un eﬀet visco-
élastique très important. En eﬀet, malgré une variation du module de perte (E ′′) sur la
plage de fréquence du test, les valeurs de ce module sont très faibles devant les valeurs de
module de conservation (E ′). Dans le cas du grade A, on constate que E ′′ ne varie que
d'une centaine de MPa à 30 °C (variation d'environ 60%) tandis qu'à 50 °C, la variation est
proche de 700MPa (variation d'environ 90%)(Figures 2.6b et 2.7b). Pour diﬀérencier les
variations de E ′ et E ′′ sur un module complexe E(p), il est là important que le contraste
entre E ′ et E ′′ soit le plus faible possible ce qui n'est possible que si l'on se place à
une température proche de la Tg du matériau. On constate aussi qu'à 50 °C, soit une
température proche de la Tg, les variations de E ′ sont plus importantes sur la plage de
fréquence testée, il sera donc plus intéressant de modéliser ce comportement (Chapitre 4)
fortement dépendant de la vitesse de sollicitation (Figures 2.7a et 2.7b) par rapport au





























(b) Module de perte à 30 °C
Figure 2.6  Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade A en fonction de la
































(b) Module de perte à 50 °C
Figure 2.7  Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade A en fonction de la
fréquence à 50 °C.
À partir des résultats obtenus, il apparaît que la présence des charges modiﬁe le com-
portement dynamique du matériau (Figures 2.7a et 2.7b). En eﬀet, les modules visco-
élastique E ′ et E ′′ ne sont pas seulement augmentés en présence de nano-charges, il appa-
raît également un changement dans l'évolution de ces modules. En eﬀet, dans le cas des
nano-composites, on observe la présence d'une zone de transition, 0, 04 ≤ f ≤ 2Hz, entre
les hautes et basses fréquences. Cette zone où il y a un fort changement dans les proprié-
tés visco-élastiques n'est pas visible pour la matrice seule. La présence des nano-charges
modiﬁe considérablement le comportement du module de perte, celui-ci devient inférieur
au module de perte de la matrice polymère pour les hautes fréquences. Wang et al. [Wang
et al., 2006] ont montré que la présence de nano-charges peut augmenter la ﬂuidité d'un
nano-composite à condition que l'on soit en dessous d'un certain seuil de percolation. En
se basant sur le principe d'équivalence temps-température [Williams et al., 1955], on peut
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conclure que la présence des nano-charges augmente la mobilité de chaînes polymères en
hautes températures. On peut donc conclure que la présence des nano-charges augmente
la mobilité des chaînes en basse fréquence et la diminue en haute fréquence. Toutes ces
observations sont également valables pour le grade B (Annexe C.1).
Dans le cas des matériaux à base de polycarbonate (grade C), on remarque que malgré
la proximité de la température T2 à la Tg, les variations aussi bien sur E ′ que sur E ′′ restent
assez faibles (Figures 2.8 et 2.9). Cela peut impliquer des diﬃcultés dans la modélisation
du comportement visco-élastique de ces nano-composites. Le comportement des matériaux
reste toutefois dépendant de la vitesse de sollicitation lorsque l'on s'approche de la Tg. De
plus, on observe d'une part un eﬀet des nano-charges au travers d'une augmentation des
valeurs des modules (E ′ et E ′′) et d'autre part un changement de l'évolution de modules





























(b) Module de perte à 30 °C
Figure 2.8  Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade C en fonction de la






























(b) Module de perte à 120 °C
Figure 2.9  Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade C en fonction de la
fréquence à 120 °C.
Des essais à une fréquence de 1Hz ont aussi été réalisés, en faisant varier la tem-
pérature de l'ambiante à 200 °C (Figure 2.10). Ces tests n'ont été eﬀectués que sur les
matériaux à base de polycarbonate. Ces essais nous permettent de mettre en évidence
deux températures de transition comme il a été observé à partir des observations de dif-
fraction des Rayons-X en temprérature avec le capteur WAXS (Section 1.2.2). Ainsi, en
traçant tan(δ) en fonction de la température (Figure 2.10), le maximum du pic correspond
à la température de transition vitreuse Tg, et le minimum qui suit indique la température
de passage de l'état de solide visqueux à celui de liquide visqueux TLV . On peut remar-
quer, sur l'évolution de tan(δ), que ces températures baissent lorsque le taux de charges
augmente. Le même phénomène a été observé lors des essais de diﬀraction des rayons-X
en température. Cette baisse de la température de transition vitreuse peut contribuer à
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expliquer la plus grande ﬂuidité des nano-composites (E ′′ supérieur dans le cas des nano-
composites, C3 et C5, par rapport à la matrice seule, C0). En eﬀet, à la température de
l'essai de DMA en fréquence, les nano-composites sont plus proches de leur température


















Figure 2.10  tan(δ) en fonction de la température pour le grade C.
Les essais de DMA nous ont permis de mettre en évidence le comportement visco-
élastique des polymères chargés ou non. On a constaté la nécessité de s'approcher de la
température de transition vitreuse pour que ce comportement devienne signiﬁcatif. Dans
la suite de l'étude, par conséquent nous n'utiliserons que les résultats de ces essais en
température.
Les mesures dynamiques ont également permis de montrer l'inﬂuence des nano-plaquettes
sur le comportement visco-élastique des nano-composites. En eﬀet, le comportement sur la
plage de fréquences (0,01Hz-80Hz) est diﬀérent de celui de la matrice polymère, cette mo-
diﬁcation de comportement étant probablement due à une évolution micro-structurale. Ces




Dans ce chapitre nous nous sommes intéressés aux propriétés mécaniques des nano-
composites. Nous avons dans un premier temps étudié leur comportement élastique li-
néaire puis dans un second temps leur comportement visco-élastique linéaire.
Les essais quasi-statiques en traction ont été réalisés à température ambiante et nous
ont permis de déterminer le module de Young de nos matériaux. Cette mesure a montré
la grande inﬂuence des nano-charges. En eﬀet, un gain de 35% du module de Young a
été observé pour un taux de renforts en masse légèrement supérieur à 5%. En combinant
ces observations avec celles faites en TEM au chapitre précédent, on peut conclure à
une corrélation entre le module de Young et la taille des empilements. En eﬀet, une taille
d'inclusion faible donnera de bonnes propriétés mécaniques, la réciproque étant également
vraie. Le taux d'exfoliation a donc un fort impact sur les propriétés mécaniques mesurées.
Des essais ont ensuite été réalisés en DMA à diﬀérentes températures. Les essais dy-
namiques à température ambiante ont montré que l'eﬀet visco-élastique était trop faible,
aussi bien pour le PLA que pour le PC, pour le prendre en compte dans une modélisa-
tion. En revanche, les essais à une température proche de la température de transition
vitreuse Tg donnent des valeurs de modules de perte beaucoup plus intéressantes pour
une future modélisation. À cette température, la présence des nano-charges changent le
comportement visco-élastique. En eﬀet, une zone de transition apparaît, celle-ci implique
une variation des modules plus importante pour les nano-composites que pour la matrice
seule. De plus, au-delà d'un simple changement d'évolution, le module de conservation
augmente avec le taux de charges. Dans le cas du polycarbonate, l'eﬀet visco-élastique
est peu prononcé lorsque l'on est proche de la Tg, les essais en température ayant montré
une chute brutale des propriétés autour de cette température. Cette faible variation du
module de perte E ′′ est également observée sur les nano-composites à base de PC.
Toutes ces mesures de propriétés, combinées aux observations, permettront dans la









Ce premier chapitre de modélisation sera consacré à la présentation des diﬀérents mo-
dèles d'homogénéisation utilisés ainsi que leurs hypothèses. Nous verrons ensuite la façon
dont ces modèles ont été combinés pour obtenir une modélisation multi-échelles. Cette
modélisation sera construite avec une relation très forte aux paramètres expérimentaux
qui ont été mesurés dans la partie précédente, et ceci dans le but de rendre ces modèles
plus riches en propriétés intrinsèques à la fois du matériau et de sa micro-structure. Les
propriétés estimées seront comparées en premier lieu à des données expérimentales tirées
de la littérature puis à nos mesures expérimentales présentées au Chapitre 2.
La première comparaison permettra de juger de la capacité des modèles à décrire un
comportement macroscopique tout en ignorant l'état de la micro-structure, permettant
ainsi de juger de la cohérence des paramètres du modèle avec les valeurs estimées.
La deuxième comparaison consistera à introduire, dans les modèles, les données micro-
structurales déterminées sur les matériaux préparés au laboratoire et à confronter les
résultats des prédictions aux propriétés mécaniques mesurées au préalable (Chapitre 2).
Ce chapitre sera articulé comme suit : une introduction où les diﬀérents modèles seront
présentés, suivie d'une étude paramétrique couplée à une comparaison à des résultats ex-
traits de la bibliographie, enﬁn on présentera la comparaison des estimations aux données
expérimentales mesurées au chapitre précédent.
Dans cette partie nous utiliserons la nomenclature présentée au début de ce travail aﬁn
de simpliﬁer les notations. Cette nomenclature ainsi que la fraction massique de renfort
associées à chacun des nano-composites sont rappelés dans le Tableau 3.1.
PLA+30B
Références A0 A1 A2 A3 A4 A5 - A7
fr (%wt) 0 1,65 2,03 2,98 3,80 4,26 - 5,27
PLA+93A
Références - - B2 B3 B4 B5 B6 B7
fr (%wt) - - 1,87 2,61 3,14 3,28 4,54 4,88
PC+93A
Références C0 - C2 C3 - C5 - -
fr (%wt) 0 - 1,24 2,66 - 3,68 - -





Dans toute cette étude nous utiliserons la notation matricielle de Voigt. Celle-ci nous
donne :










C1111 C1122 C1133 C1123 C1131 C1112
C2222 C2233 C2223 C2231 C2212























S1111 S1122 S1133 2S1123 2S1131 2S1112
S2222 S2233 2S2223 2S2231 2S2212













Dans le cas des matériaux hétérogènes, l'utilisation des approches phénoménologiques
se heurte à la diﬃculté de ne pas permettre une compréhension approfondie des phéno-
mènes physiques qui régissent le comportement macroscopique des matériaux. La meilleure
alternative consiste à décrire le matériau en fonction de la hiérarchie de sa micro-structure.
Il faut identiﬁer les paramètres clés gouvernant le comportement du matériau à chaque
échelle et lier les diﬀérentes échelles pour remonter au comportement macroscopique ; c'est
ce que permettent de faire les modèles micro-mécaniques.
Dans le cas des matériaux polymères nano-renforcés, la taille nano-métrique des charges
accentue encore plus le besoin d'une approche multi-échelles. En eﬀet, dans les cas de
micro-structures exfoliées ou intercalées (Figures 1c et 1b), une description ﬁne de l'agen-
cement des phases renforçantes s'avère importante pour avoir une estimation robuste du
comportement. Deux manières de représenter la morphologie sont possibles, on peut trai-
ter le matériau comme une matrice renforcée par des inclusions homogènes ou comme un
ensemble de sandwiches agrégés. Ces deux représentations seront présentées dans la suite
de ce chapitre.
Dans un premier temps, on va considérer un Volume Élémentaire Représentatif (VER)
Ω. La longueur caractéristique des hétérogénéités h doit être faible devant la dimension
l du VER. De plus, la dimension du VER doit être petite devant la dimension L de la






Figure 3.1  Hypothèse de séparation des échelles : de l'inclusion à la structure.
Pour représenter correctement le milieu, il va être nécessaire de connaître les propriétés
mécaniques des diﬀérents constituants, la forme des phases, leurs distributions spatiales,
leurs orientations et leurs fractions volumiques. Pour déﬁnir la localisation, nous nous
placerons dans le cas de déformations homogènes au bord (on pourrait considérer des
contraintes homogènes au bord). On note la déformation macroscopique E et le bord du
VER ∂Ω, avec la condition de déformations homogènes au bord, on obtient le déplacement
macroscopique ξ :
ξ = E.x (∀x ∈ ∂Ω) (3.3)
On peut montrer que la moyenne du champ de déformation microscopique est égale
au champ de déformation macroscopique :
< ε >Ω= E (3.4)




dans un premier temps, que toutes les phases sont élastiques linéaires, on introduit le
tenseur de localisation des déformations A, tel que :
ε(x) = A.E(x) (3.5)
Avec (3.4), on a < A >Ω= I, où I est l'identité d'ordre 4 : Iijkl = 12(δikδjl + δilδjk), δ
étant le symbole de Kronecker.
En combinant la relation de localisation (3.5), la loi de comportement (élastique) des
phases et la moyenne spatiale, on peut exprimer la contrainte macroscopique Σ :
Σ = Chom : E (3.6)
avec Chom =< C : A >Ω
Si le matériau est constitué de nf phases, en notant Ar le tenseur de localisation de la




frCr : Ar (3.7)
où fr est la fraction volumique de la phase r.
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L'équation (3.7) peut donc s'écrire :
Chom = C0 +
nf∑
r=1
fr(Cr − C0) : Ar (3.8)
où C0 est la matrice de rigidité de la matrice.
En résolvant le problème de l'inclusion d'Eshelby [Eshelby, 1957], on peut alors déter-
miner l'expression du tenseur de localisation Ar. En considérant une inclusion plongée dans
une matrice soumise à une déformation macroscopique à l'inﬁnie (E) les déformations de
l'inclusion seront liées aux déformations de la matrice à l'aide du tenseur d'Eshelby (Sesh),
dépendant des propriétés mécaniques de la matrice et de la géométrie de l'inclusion. Les
développements et résolutions de ce problème en considérant diﬀérentes hypothèses sont
données dans le livre Micromechanics of defects in solids [Mura, 1987]. Dans cette étude
seulement deux géométries d'inclusions seront utiles : sphérique (a1 = a2 = a3 = a)(Figure








(b) Inclusion sphéroïdale aplatie
Figure 3.2  Schéma des géométries d'inclusion considérées.
Les expressions des composantes du tenseur d'Eshelby (Sesh) sont rappelées dans le
cas d'inclusions sphériques et sphéroïdales aplaties dans l'Annexe D.1.
Le schéma d'homogénéisation le plus couramment utilisé, basé sur le problème d'Eshelby,
est le modèle de Mori-Tanaka [Mori et Tanaka, 1973]. Dans ce cas, la moyenne des dé-
formations locales dans une phase r est donnée par εr = Ar : E, où Ar est le tenseur de
localisation des déformations de la phase r :




fr(I+ Pr : (Cr − C0))−1
]−1
(3.9)
Le tenseur Pr est le tenseur de Hill, lié au tenseur d'Eshelby SEshr par la relation
SEshr = Pr : C0. L'équation (3.8) devient alors :
Chom = C0 +
nf∑
r=1
fr(Cr − C0) : (I+ Pr : (Cr − C0))−1 :[
nf∑
r=0
fr (I+ Pr : (Cr − C0))−1
]−1 (3.10)
Dans ce travail, nous considérerons un deuxième modèle de type matrice-inclusion.
Il s'agit d'une borne de type Hashin-Shtrikmann, développée par Ponte-Castañeda et
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Willis [Ponte Castañeda et Willis, 1995], qui permet de prendre en compte, en plus du
rapport d'aspect des inclusions (comme dans le schéma de Mori-Tanaka), leur distribution
spatiale (Figure 3.3). Ce modèle est bien adapté aux inclusions aplaties [Cauvin et al.,
2007, 2010a ; Bédoui et Cauvin, 2012] comme c'est le cas dans cette étude. À partir
d'une approche variationnelle du type borne de Hashin-Shtrikmann, Ponte-Castañeda et
Willis (PCW) établissent l'expression du tenseur de rigidité homogénéisé pour nf familles
d'inclusions :

















(Cr − C0)−1 + Pir
]−1
(3.12)
où le tenseur Pir est le tenseur de Hill associé à la forme des inclusions de la famille r
et Pdr le tenseur de Hill associé à la distribution spatiale des inclusions de la famille r.
Rapport d'aspect
Distribution de forme
Figure 3.3  Schéma de la prise en compte du rapport de forme et de la distribution
spatiale des inclusions dans la borne de PCW [Ponte Castañeda et Willis, 1995].
On peut exprimer le tenseur de localisation des déformations [Ponte Castañeda, 2002]
pour les renforts :






fj[I+ (Pij − Pdj ) : (Cr − C0)] : [I+ Pij : (Cr − C0)]−1
}−1
(3.13)








Le statut de borne du modèle de PCW nécessite de respecter un critère dépendant de la
fraction volumique d'inclusion fr, du rapport d'aspect wa associé à la forme des inclusions
et du rapport d'aspect associé à leur distribution spatiale wd des renforts (Équation 3.15).
Si ce critère n'est pas respecté, alors le modèle perd son statut de borne. Cependant, il
permet toujours d'obtenir une estimation des propriétés homogénéisées. Dans le cas où
le critère n'est pas du tout respecté, alors les valeurs obtenues ne sont mêmes plus des
estimations, ce cas est facilement détectable puisque les valeurs peuvent être négatives
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mais surtout deux calculs aux conditions identiques auront des résultats diﬀérents. Pour










On note qu'en prenant Pir = Pdr , on retrouve les résultats du modèle de Mori-Tanaka.
3.2 Modèles hybrides
Ces modèles micro-mécaniques ont été développés pour estimer les propriétés mé-
caniques de polymères semi-cristallins [Lee et al., 1993b ; van Dommelen et al., 2003 ;
Bédoui et al., 2004, 2006]. Ils permettent de tenir compte des comportements linéaires
et/ou non-linéaires des diﬀérentes phases d'un milieu hétérogène constitué de diﬀérentes
phases amorphes et de lamelles cristallines [Parks et Ahzi, 1990 ; Lee et al., 1993a,b].
Les lamelles cristallines et les nano-plaquettes ayant des ordres de grandeurs similaires,
ces modèles seront ici utilisés en remplaçant la phase cristalline par les nano-plaquettes
d'argile. Ils sont basés sur une représentation multi-échelles. En eﬀet, une plaquette seule







Figure 3.4  Schéma du milieu considéré par les modèles hybrides : agrégat de sandwiches
orientés aléatoirement.
Le tenseur de rigidité du bi-couche est déterminé en se basant sur la théorie des
stratiﬁés à partir de la loi de mélange :
σI = fs.σ
p + (1− fs).σ0 (3.16)
Les indices 0 et p désignent respectivement la matrice et la plaquette. fs est la frac-
tion volumique de plaquettes dans le sandwich bi-couches. À l'échelle microscopique, un
agrégat de ces sandwiches orientés aléatoirement est considéré (Figure 3.4).
La combinaison de conditions de Sachs [Sachs, 1928] et Taylor [Taylor, 1938] est consi-
dérée à l'échelle des agrégats de sandwiches pour lier les contraintes/déformations macro-
scopiques aux grandeurs locales (à l'échelle du sandwich). À partir de ces hypothèses, le
problème peut être piloté en déformation ou en contrainte. Cela permet de déﬁnir deux
modèles ; σ-inclusion (Équation 3.17) et U-inclusion (Équation 3.18). On introduit pour



























k j ∈ {1, 2, 6}


























k j ∈ {1, 2, 6}
Σ = < σI >
(3.18)
où n est la normale à l'interface matrice-plaquette et R la matrice de passage du
repère global au repère local. Pσ et Pε sont deux projecteurs orthogonaux (dans notre cas
e3 = n) :
Pσ =
∑3
i=1 (ei ⊗ n⊗ n⊗ ei)
Pε = I− Pσ (3.19)
Pour être valides, les modèles micro-mécaniques doivent être compris entre les bornes
de Voigt et Reuss mais aussi entre les bornes de Hashin et Shtrikman (HS+ et HS−)
[Hashin et Shtrikman, 1961, 1962]. La ﬁgure 3.5 montre, dans le cas du comportement
isotrope de la matrice (E0=3,4GPa et ν0=0,3) et des renforts (Er=178GPa et νr=0,2),
les modules de compressibilité (K) et de cisaillement (µ) pour une fraction volumique de
renforts variant de 0 à 1. Le calcul a été fait pour deux rapports d'aspects diﬀérents dans
les cas des modèles matrice-inclusion pour voir de quelle manière ce paramètre inﬂuence le
résultat. Pour wa = 1200 , plus représentatif de la micro-structure exfoliée, la borne de PCW
viole la borne HS+ pour un taux de renforts d'environ 5%. Si on considère wa = 50200 ,
représentatif de la micro-structure agrégée, la borne de PCW viole la borne HS+ pour
un taux de renforts plus élevé (≈75%). On peut noter qu'en vertu de la condition déﬁnie
dans l'équation 3.15, le modèle de PCW perd son statut de borne avant de violer la borne
de Hashin et Shtrikman. En eﬀet, avec un rapport d'aspect wa = 50200 , le statut de borne
est perdu à partir d'une fraction volumique de renforts fr = 25 % et dans le cas du rapport
d'aspect wa = 1200 , il est perdu pour une fraction de renforts fr = 0, 5 % :{
Si wd = 1 et wa = 50200 alors fr max = 25 %
Si wd = 1 et wa = 1200 alors fr max = 0, 5 %
(3.20)
Cela montre que même ayant perdu son statut de borne, les résultats donnés par
PCW restent une estimation qui peut être acceptable. Dans le cas des nano-composites,
la violation de la borne de Hashin et Shtrikman par PCW pour de faibles taux de renforts
a peu de chance d'être observée puisque les nano-composites ne contiennent que de faibles
taux de renforts (≤ 10 %).
Pour les modèles hybrides (σ- et U-inclusion) les estimations, quelque soit la fraction
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(b) Module de cisaillement
Figure 3.5  Modules de compression et de cisaillement estimés par les diﬀérents modèles
dans le cas de l'isotropie.
3.3 Modélisation multi-échelles
Dans cette étude, le choix a été fait d'utiliser la combinaison des modèles hybrides
et matrice-inclusion. Les paramètres pris en compte dans cette combinaison doivent per-
mettre de décrire la micro-structure à diﬀérentes échelles. Suivant la micro-structure du
nano-composite, les paramètres considérés auront plus ou moins d'inﬂuence. En eﬀet, dans
le cas de la micro-structure agrégée, la forme des agrégats inﬂuence les estimations. Si
on est en présence d'une micro-structure exfoliée, la forme d'une plaquette interviendra.
Enﬁn, dans le cas d'une structure intercalée, la distance entre plaquettes d0 (Figure 3.6),
la fraction volumique de plaquette dans les empilements fs (plaquette+polymère) et le
rapport d'aspect de cet empilement seront considérés (déﬁni par la hauteur a3, le diamètre







Figure 3.6  Représentation d'un empilement de sandwiches par une inclusion sphéroïdale.
En utilisant les paramètres décrivant le matériau, une modélisation hiérarchique est
adoptée (Figure 3.7). À l'échelle nano-métrique, nous considérons le sandwich bi-couches
composé d'une plaquette et de la matrice adjacente. À cette échelle, ces deux composants
sont liés par une loi de mélange (Équation 3.16). Les paramètres importants intervenant
dans cette équation sont l'épaisseur d'une plaquette (dp) et l'épaisseur de matrice (d0) qui
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Figure 3.7  Modélisation multi-échelles : du matériau hétérogène au matériau homogène
équivalent.
Ensuite, à l'échelle mésoscopique, il faut déterminer les propriétés mécaniques de
l'inclusion (CI) composée d'un empilement de sandwiches bi-couches. Si les contraintes
(ou déformations) sont homogènes dans l'empilement et que les sandwiches ont tous la
même orientation, alors les propriétés de l'inclusion sont celles calculées pour le sandwich
(CI = Cs). Cependant, dans un même empilement les plaquettes ne sont pas parallèles.
On considère donc dans l'empilement une certaine variation de l'angle (αi) de la normale
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à l'interface du sandwich par rapport à la normale du premier sandwich (Figure 3.8).
Pour des combinaisons partielles des conditions de Taylor et Sachs ainsi que diﬀérentes
orientations de sandwiches dans l'empilement, les modèles hybrides (Équations 3.17 et
3.18) permettent d'estimer les propriétés de l'inclusion. Enﬁn, à l'échelle micro-métrique,
l'empilement de plaquettes peut être considéré comme une inclusion dans une matrice
polymère. Les propriétés de cette inclusion ont été déterminées précédemment et sont
utilisées dans le modèle matrice-inclusion (Équation 3.11). Ce modèle est notamment












Figure 3.8  Variation de l'angle αi entre la normale du sandwich i et la normale de
référence.
On peut noter que le nombre de plaquettes et l'épaisseur du sandwich (dp + d0) inter-
viennent dans le rapport d'aspect. La dernière étape nous donne le tenseur de rigidité du
matériau homogénéisé Chom.
Avec cette modélisation, il est possible de considérer plusieurs conﬁgurations : diﬀérents
nombres de sandwiches dans l'empilement (n), plusieurs tailles de sandwiches (d), mais
aussi des cas extrêmes comme les micro-structures exfoliées ou agrégées.
3.3.1 Étude paramétrique
Une étude paramétrique a été faite pour quantiﬁer la sensibilité des modèles aux
paramètres fs et n, pour une fraction volumique de renforts ﬁxée (fr = 1, 5 %). La ﬁgure
3.9 montre le module de Young homogénéisé et normé par le module de Young de la
matrice seule ( E
E0
), en fonction du jeu de paramètres choisis (fs,n). fs est compris entre
fs(min)
1 et 100%, et n entre 1 et 20. Cela permet de balayer les deux cas extrêmes puisque
(fs = 1, n = 1) représente la micro-structure exfoliée tandis que (fs(min), ∀n) représente
le cas agrégé. Les inclusions considérées sont des sphéroïdes aplaties (a3 ≤ a1) ou des
sphères.




de voir l'inﬂuence de chacun des paramètres. Seuls les résultats de la combinaison de
σ-inclusion et PCW sont présentés puisque les combinaisons σ-inclusion+PCW et U-
inclusion+PCW montrent la même sensibilité aux paramètres. E
E0
est maximum dans le
cas d'une micro-structure exfoliée, pour fs=100% (donc d0=0) et n=1. EE0 est proche de 1
quand fs est proche de 0 (quelque soit la valeur de n). Cette conﬁguration est équivalente
à la micro-structure agrégée. Entre ces deux cas extrêmes, la micro-structure est intercalée
1. Avec fs =
dp
d et a3 = n.d, pour respecter a3 ≤ a1, il faut respecter fs ≥ dp.na1
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ou partiellement intercalée. La valeur estimée du module de Young homogénéisé montre
une inﬂuence de chacun des paramètres (fs et n). Cette modélisation multi-échelles permet
donc de considérer diﬀérentes micro-structures au travers des paramètres choisis.


















(a) E/E0 en fonction de fs
n













(b) E/E0 en fonction de n
Figure 3.9  Étude paramétrique de la combinaison des modèles σ-inclusion et PCW.
3.3.2 Confrontation aux données de la littérature
Aﬁn de voir si les modèles réagissaient de façon physique aux variations des paramètres,
nous les avons d'abord testés sur des données de la littérature [Cauvin et al., 2010b ;
Anoukou et al., 2011]. Les matrices polymères considérées sont du PP et du PA6, elles
sont supposées isotropes. Les propriétés mécaniques sont données dans le tableau 3.2.
Module de Young Coeﬃcient de Poisson Références
(GPa)
PP 0.9 0.4 [Cauvin et al., 2010b]
PA6 (sec) 3.26 0.35 [Anoukou et al., 2011]
PA6 (humide) 0.7 0.35 [Anoukou et al., 2011]
Tableau 3.2  Propriétés mécaniques des matrices polymères considérées (PP et PA6).
La représentation multi-échelles proposée dans cette section, avec les paramètres fs
et n, permet de représenter le taux d'exfoliation des nano-composites. En considérant
isotropes les propriétés du nano-composite à l'échelle macroscopique, les orientations des
inclusions seront choisies de façon aléatoire et la distribution spatiale sera supposée sphé-
rique. Plus le taux de renforts augmente moins les charges auront d'impacts sur les pro-
priétés mécaniques. En eﬀet, ce phénomène s'explique car le taux d'exfoliation baisse
quand le taux de charges augmente. Nous observons ce phénomène pour le PA6 nano-
chargé sec [Anoukou et al., 2011], puisque pour estimer le comportement observé pour
des taux de charges élevés nous devons augmenter le nombre de sandwiches dans l'em-
pilement (Figure 3.10a). Nous ne pouvons pas considérer une seule micro-structure pour
suivre la tendance des données sur l'ensemble des taux de charges. Il faut donc considérer
une micro-structure plus intercalée lorsque le taux de renforts augmente.
Dans le cas des échantillons de PA6 nano-chargés mais humides [Anoukou et al., 2011],
la présence d'eau va induire un gonﬂement de la matrice [Carrascal et al., 2005 ; Thomason
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et Ali, 2009]. Nous devons alors augmenter la distance entre les plaquettes dans l'empile-
ment d0, tout en gardant le même nombre de sandwiches par empilement que dans le cas
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Figure 3.10  Comparaison entre le module de Young macroscopique du PA6-MMT, sec
ou humide, estimé par la combinaison des modèles hybrides et PCW avec des données
expérimentales de la littérature [Anoukou et al., 2011].
Les modèles permettent aussi d'estimer la tendance de données (Figure 3.11) issues
du PP nano-chargé [Cauvin et al., 2010b]. Cependant, on constate dans les données ex-
périmentales qu'une valeur est plus faible que les autres (pour une fraction volumique
d'environ 1,8%). Pour estimer cette valeur, on doit considérer trois sandwiches dans l'em-
pilement au lieu de deux, cela revient à considérer une micro-structure plus intercalée
que pour les autres taux de charges. Ce cas conforte l'idée que des propriétés mécaniques
plus faibles sont dues à une mauvaise exfoliation, cela pouvant être induit par des dif-
ﬁcultés lors de l'élaboration. En eﬀet, dans la littérature, des études montrent que les
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paramètres d'élaboration ont une grande inﬂuence sur la morphologie ; comme le temps
de mélange [Soulestin, 2004 ; Vergnes, 2011] ou la vitesse de rotation des vis de mélange
[Peurton, 2008]. Le modèle permet donc potentiellement de détecter des problèmes lors
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Figure 3.11  Comparaison entre le module de Young macroscopique du PP-MMT estimé
par la combinaison des modèles hybrides et PCW avec des données expérimentales de la
littérature [Cauvin et al., 2010b].
La combinaison de deux classes de modèles micro-mécaniques a été testée, d'une part
les modèles matrice-inclusion et d'autre part les modèles hybrides. Des paramètres liés à
la morphologie des nano-composites ont aussi été considérés. En eﬀet, diﬀérents niveaux
d'exfoliation peuvent être introduits en terme de nombre de plaquettes dans l'empilement
n, et de distance entre plaquettes d0. Considérant les paramètres qui décrivent l'empi-
lement, la combinaison de ces modèles permet une bonne estimation du comportement
élastique et montre la sensibilité de leur combinaison aux paramètres choisis.
3.4 Confrontation aux données expérimentales en élas-
ticité
Dans cette partie, les modèles multi-échelles décrits précédemment sont utilisés en
élasticité et alimentés par les paramètres mesurés dans le Chapitre 1. De plus, les valeurs
estimées lors de ces homogénéisations sont comparées aux modules expérimentaux me-
surés au Chapitre 2. Seuls les modules de Young sont présentés, cependant les modèles
permettent de déﬁnir le tenseur de rigidité complet du matériau homogénéisé.
Le sandwich a des dimensions déﬁnies pour chaque grade de matériaux (A, B et C)
indépendamment du taux de charges. En eﬀet, dans la Section 1.2.2, il a été montré que
la distance entre plaquettes variait très peu en fonction du taux de renforts mais que cette
distance était fortement dépendante du type de charge et du type de matrice considérés.
Nous considérons d comme étant la valeur moyenne sur tous les taux de renforts d'un
grade. De plus, le diamètre des inclusions est celui des plaquettes a1 = 200nm. Enﬁn, les
propriétés mécaniques assignées aux plaquettes sont les propriétés anisotropes données
par la matrice de rigidité (Équation 4).
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La dimension a3 de l'inclusion est déﬁnie à l'aide des mesures TEM. Cependant, la
géométrie considérée dans le calcul impose d'apporter une correction à la mesure TEM
(Figure 3.12). Cette correction n'est dépendante que de mesures physiques faites sur les
nano-composites :
a3 = a3(TEM) + d0 (3.23)
a3(TEM) d0
a3
Figure 3.12  Schéma de la valeur de a3 mesurée à l'aide du TEM et a3 considérée dans
les modèles.
Dans le but d'alléger la modélisation et d'avoir une description simple des micro-
structures, la valeur de a3 considérée est la valeur moyenne mesurée sur tous les taux de
charges de chaque grade. On peut noter que dans le cas du grade A, cette moyenne est
d'autant plus représentative que la mesure de a3 varie très peu en fonction du taux de
charges.
Une certaine variation dans l'orientation des sandwiches au sein d'un empilement
peut-être considérée. Cette valeur n'est pas quantiﬁable ni à l'aide d'observations TEM
ni à l'aide de mesures XRD. Pour nous éloigner du cas parfait, les calculs sont eﬀectués
en prenant en compte un tirage aléatoire des orientations αi entre chaque sandwich d'un
empilement (0 °≤ αi ≤60 °). À partir de cette description de l'empilement, on peut calculer
les propriétés de l'inclusion CI à l'aide des modèles hybrides : σ-Inclusion et U-Inclusion.
Ces modèles fournissent un encadrement des propriétés de l'inclusion.
Ensuite, les propriétés mécaniques et géométriques de l'inclusion étant déﬁnies, le mo-
dèle de PCW (Équation 3.11) est utilisé aﬁn d'avoir les propriétés mécaniques homogénéi-
sées du nano-composite. Comme cela a été montré dans la Section 1.2.1, les empilements
de plaquettes ne présentent pas d'orientations particulières. De plus, les ﬁgures de dif-
fraction 2-D (Figure 3.13) ne présentent que des halos (homogènes), ce qui conforte l'idée
qu'aucune direction n'est privilégiée par les empilements de plaquettes.
Halos
Figure 3.13  Figure de diﬀraction 2-D du grade A7 mettant en évidence les halos de
diﬀraction.
Comportement élastique 83
À partir de ces observations, nous pouvons supposer une distribution spatiale sphé-
rique (isotrope) des empilements dans le modèle et choisir un nombre de familles suﬃsant
(nf = 100) pour que le comportement macroscopique soit isotrope. La matrice est consi-
dérée isotrope, ainsi nous considérons le module de Young déﬁni expérimentalement et le
coeﬃcient de Poisson donné par le fabricant pour chacun des polymères étudiés (Tableau
3.3).
Module de Young (MPa) Coeﬃcient de Poisson
A et B 3604 0,36
C 2474 0,37
Tableau 3.3  Modules de Young mesurés expérimentalement pour le PLA et pour le PC
et coeﬃcients de Poisson considérés (données fabricant).
Comme cela a été souligné précédemment, le schéma de PCW n'a le statut de borne
que s'il respecte la condition ζ < 1 (Équation 3.15). Ce critère est dépendant du rapport
d'aspect (wa), du rapport de distribution spatiale (wd) et de la fraction volumique de
renforts. Les valeurs présentées dans le tableau 3.4 sont les valeurs les plus critiques, nous
considérons alors le taux de renforts le plus élevé de chacun des grades. Dans notre cas, la
distribution spatiale est sphérique (wd = 1), le rapport d'aspect est déﬁni par a3 (épaisseur
de l'empilement) et a1 (diamètre des nano-plaquettes). On remarque que dans tous nos
calculs le statut de borne du modèle de PCW est conservé, ce qui nous assure qu'il n'y
aura pas d'aberrance numérique lors de l'homogénéisation.
A B C
ζ 0,52 0,38 0,16
Tableau 3.4  Critère (ζ) de conservation du statut de borne pour le modèle de PCW.
Avec les hypothèses mentionnées précédemment, on obtient un encadrement des va-
leurs expérimentales. Les calculs ont été faits en considérant deux phases, matrice et ren-
forts. Ceci peut expliquer l'écart entre l'estimation et la valeur mesurée. En eﬀet, l'étude
en température des nano-composites à l'aide de la Diﬀraction des Rayons-X (Section
1.2.2), a permis de mettre en évidence la présence d'une troisième phase.
Dans le cas d'une matrice PLA, celle-ci est connue puisqu'il s'agit de la phase cris-
talline. Nous avons ici fait l'hypothèse que l'apport mécanique des lamelles cristallines
était faible devant l'apport des nano-renforts. Aﬁn d'être proche de la réalité, on pourrait
considérer cette troisième phase. Cependant, avant de faire une homogénéisation à trois
phases, il faudrait être en mesure de localiser cette phase au sein du nano-composite. En
eﬀet, l'endroit où elle se situe peut changer ses interactions avec le reste du matériau
suivant qu'elle est située entre les plaquettes, changeant ainsi les propriétés de l'inclusion,
ou qu'elle est au sein de la matrice, changeant cette fois les propriétés de la matrice en-
tourant les inclusions. Une autre diﬃculté serait de déﬁnir de quel type de phase il s'agit,
puisque les propriétés des phases α, β et stéréo-complexe sont diﬀérentes (Équations 1,
2 et 3). Les hypothèses de calculs actuelles permettent un encadrement de bonne qualité
sans nécessité la mise en ÷uvre de trop de moyens de caractérisations.
Dans le cas du PC, la présence d'une troisième phase a été détectée par l'apparition
d'une nouvelle température de transition. Cependant, cette phase ne peut pas être une
phase cristalline, il s'agit vraisemblablement de l'organisation des chaînes polymères due
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au conﬁnement [Vaia et Giannelis, 1997] et à l'encombrement stérique particulier de ces
chaînes (cycle aromatique). On ne connaît donc pas les propriétés mécaniques de cette
phase, il faudrait conﬁrmer sa présence et peut-être prévoir ses propriétés mécaniques,
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Figure 3.14  Comparaison du module de Young expérimental du grade A et du module
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Figure 3.15  Comparaison du module de Young expérimental du grade B et du module
estimé par les modèles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et XRD.
Les nano-composites à base de PC, présentent une micro-structure assez mal exfoliée
puisque la taille des inclusions est en moyenne de 26 nm (contre 10 et 15 nm pour les grades
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A et B). Malgré cette forte intercalation, les modèles permettent d'encadrer les valeurs
expérimentales. Cette estimation est meilleure que les propriétés données par PCW seul
(Figure 3.16). Cela montre que la combinaison des modèles est adaptée à une large gamme
de micro-structures. Le modèle matrice-inclusion n'oﬀre pas cette possibilité car il ne tient
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Figure 3.16  Comparaison du module de Young expérimental du grade C et du module
estimé par les modèles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et XRD.
La combinaison de techniques expérimentales multi-échelles avec des modèle micro-
mécaniques conduit à une bonne description des propriétés mécaniques de trois nano-
composites fabriqués pour cette étude. En eﬀet, la micro-structure intercalée de ces maté-
riaux a été décrite à l'aide du nombre de plaquettes dans l'empilement n et de l'épaisseur
des sandwiches d. Ces paramètres ont été mesurés sur les matériaux en utilisant le TEM
(a3(TEM) = n.d) et les Rayons-X (d). La combinaison des modèles considérés avec la
mesure des paramètres a permis d'encadrer les données expérimentales (grâce à σ- ou U-
inclusion). Cette modélisation ne concerne que le comportement élastique. Or dans le cas
de thermoplastiques, il paraît intéressant de considérer le comportement visco-élastique.
Toutefois la modélisation du comportement visco-élastique soulève de nouvelles questions
concernant la résolution du problème. Nous nous attacherons à répondre à ces questions
dans la suite de ce travail.
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3.5 Récapitulatif
Suite à la description de la morphologie des nano-composites par diﬀérentes techniques,
nous avons, dans ce chapitre, construit une homogénéisation multi-échelles intégrant ces
paramètres micro-structuraux. Basée sur la combinaison de modèles matrice-inclusion et
d'agrégats de sandwiches, cette modélisation permet de rendre compte des eﬀets de la
micro-structure sur les propriétés macroscopiques.
Une première étude paramétrique et une comparaison à des données de la littérature,
ont permis de montrer la sensibilité de la modélisation aux paramètres clés choisis.
Suite à cette étude et en utilisant les données expérimentales mesurées au Chapitre 1,
une comparaison entre les estimations et les valeurs mesurées au Chapitre 2 a été eﬀectuée.
Cette comparaison a permis de montrer que les modèles fournissent un encadrement des
données expérimentales. La micro-structure très intercalée du PC+93A (grade C) met
en évidence la meilleure capacité de la combinaison des modèles à prédire les propriétés
mécaniques par rapport à l'approche classique (PCW seul).
Les mesures actuelles nous conduisent à faire une homogénéisation avec deux phases.
Cependant, les essais XRD en température ont permis de mettre en évidence la pré-
sence d'une troisième phase, quelque soit le polymère. Dans le cas du PLA, il s'agit de la
phase cristalline. Pour le PC, l'observation d'une nouvelle température de transition nous
conduit à supposer la présence d'une phase organisée. Cette phase serait due au conﬁ-
nement entre les plaquettes induisant une orientation des cycles aromatiques des chaînes
polymères.
On pourrait tout à fait imaginer une homogénéisation à trois phases. Il faudrait au
préalable, s'assurer de la présence de ces phases et être capable de les localiser entre les
plaquettes ou dans la matrice à l'extérieur des empilements. La mise en place de nouvelles
observations permettant la localisation de cette troisième phase risque d'être compliquée
alors qu'une modélisation à deux phases, donne de bonnes estimations.
Chapitre 4
Comportement visco-élastique linéaire
Les modèles micro-mécaniques présentés précédemment permettent d'estimer les pro-
priétés élastiques des nano-composites en tenant compte de la micro-structure. Cependant,
ils ne permettent pas la prise en compte de l'eﬀet du temps ou de la température sur le
comportement macroscopique estimé. Pourtant, le Chapitre 2 a permis, à l'aide d'essais en
dynamique, de montrer que ces deux paramètres avaient une inﬂuence sur les propriétés du
matériau. Il est donc nécessaire d'enrichir nos modèles pour qu'ils puissent rendre compte
des aspects temps ou température en corrélation avec les paramètres morphologiques et
mécaniques des phases.
Les essais présentés au Chapitre 2 fournissent des données discrètes sur le comporte-
ment visco-élastique, les modèles rhéologiques apportent une représentation continue du
comportement. Cependant, les modèles micro-mécaniques ne nous permettent pas d'in-
tégrer directement ce comportement. Il faudra au préalable, utiliser la transformée de
LaplaceCarson. Celle-ci permet de déﬁnir un problème élastique équivalent. Une fois
dans cet espace, la combinaison des modèles présentés dans le Chapitre 3 pourra être
utilisée. Cette modélisation et la prise en compte de paramètres micro-structuraux issus
de tests d'obervations TEM et de caractérisations nanométriques à l'aide de la diﬀraction
des Rayons-X (Chapitre 1), ont été capables de prédire convenablement les propriétés
macroscopiques mesurées expérimentalement.
Ce chapitre abordera en premier lieu la représentation rhéologique de chacune des
matrices polymères puis la méthodologie suivie pour le passage dans l'espace de Laplace
Carson. Viendra enﬁn, une comparaison des modules estimés par les modèles avec les
données expérimentales collectées au Chapitre 2.
4.1 Modèle de Maxwell généralisé
On a pu voir dans le paragraphe 2.2 que le comportement des polymères vierges ou
nano-renforcés étudiés dans ce travail était dépendant du temps et/ou de la température de
l'essai. Cette dépendance au temps peut être associée à un comportement visco-élastique.
Dans ce cadre, à un instant t, la relation de la déformation à la contrainte (et réciproque-
ment) est fonction de l'histoire de chargement. On utilisera donc des fonctionnelles F et



















Le comportement visco-élastique peut être représenté schématiquement à l'aide d'élé-
ments simples tels que des ressorts et des amortisseurs. Les deux modèles de base utilisant
ces éléments sont les modèles de Kelvin-Voigt ou de Maxwell (Figures 4.1a et 4.1b). Ces
modèles serviront à représenter le comportement des polymères.
(a) Kelvin-Voigt (b) Maxwell
Figure 4.1  Schémas des modèles de Kelvin-Voigt et Maxwell.
En plaçant en série des éléments de Kelvin-Voigt avec un élément de Maxwell ou en
plaçant en parallèle des éléments de Maxwell et un élément de Kelvin-Voigt, on pourra
représenter le comportement visco-élastique linéaire des polymères. Dans cette étude, nous
avons choisi de considérer le modèle de Maxwell généralisé (Figure 4.2) qui nous donne
les expressions des modules de perte et de conservation en fonction de la pulsation (w) :


















. Dans ce modèle les paramètres Ei représentent le comportement élastique
tandis que les paramètres ηi représentent l'amortissement du système.
Figure 4.2  Schéma du modèle de Maxwell généralisé.
Le problème qui vient d'être déﬁni est dépendant du temps (w = 2.pi.f , f est la fré-
quence). Aﬁn de simpliﬁer la résolution, on peut déﬁnir un problème élastique équivalent à
l'aide de la transformée de LaplaceCarson comme l'a proposé Schapery [Schapery, 1967].
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4.2 Démarche d'homogénéisation en visco-élasticité
4.2.1 Transformation de LaplaceCarson
La fonctionnelle G est supposée linéaire, on peut donc appliquer le principe de su-
perposition [Ferry, 1980]. Si on suppose que la déformation appliquée est un ensemble




G(t− τ) : dε(τ) =
∫ t
0
G(t− τ) : ε˙(τ) +
∑
i







où [ε]i sont les sauts de déformation et ∗ déﬁnit le produit de convolution de Stieltjes.
Le produit de convolution de Stieltjes peut être changé en produit simple à l'aide de la
transformée de LaplaceCarson.
LC(f(t) ∗ g(t)) = LC(f(t)).LC(g(t)) (4.5)
LC(f)(t) désigne la transformée de LaplaceCarson de la fonction f(t) et est déﬁnie
de la façon suivante :




Notre problème visco-élastique linéaire devient alors, à l'aide de cette transformation
et dans l'espace de LaplaceCarson, un problème élastique équivalent :
σ(t) = G ∗ ε(t)




σˆ(p) = Gˆ : εˆ(p)
div(σˆ(p)) + fˆ(p) = 0
εˆ0(p)
(4.7)
La transformée de LaplaceCarson nous permet de résoudre un problème indépendant
du temps sans toutefois modiﬁer ni l'évolution des variables ni les conditions aux limites
[Bédoui, 2005]. De ce fait, le principe n'est respecté que si l'on considère un comportement
sans endommagement du matériau. Le problème exprimé à l'aide de la transformée de
LaplaceCarson étant un problème linéaire, on pourra traiter l'homogénéisation dans cette
espace comme cela a été fait en élasticité (Chapitre 3). La dernière étape sera d'exprimer
les propriétés homogénéisées (dépendantes de p) dans l'espace dépendant du temps aﬁn
de revenir à des propriétés visco-élastiques homogénéisées.
4.2.2 Retour à l'espace temporel










où i est déﬁni par i2 = −1.
Le problème est maintenant de calculer cette intégrale. Le lemme de Jordan permet
de calculer f(t) en calculant les résidus de la fonction fˆ(p). Cependant, dans le cas où
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l'expression de fˆ(p) ne s'exprime pas dans l'espace temporel, le calcul de cette intégrale
nécessitera l'utilisation de méthodes d'intégration numérique.
Une méthode simple de retour à l'espace temporel est la méthode directe présentée par
Schapery [Schapery, 1962] et Brenner et al.[Brenner et al., 2002]. Cette méthode permet
de réduire les temps de calculs et d'avoir une approche simple du problème d'inversion.
Cependant, l'hypothèse importante de cette méthode est que les fonctions aient des varia-
tions quasi-linéaires en fonction de log(t). Les comportements présentés dans le Chapitre
2 ne nous permettent pas de valider cette hypothèse (Figures 2.7a et 2.7b.)
La méthode des points de collocation permet, avec des hypothèses diﬀérentes, de re-
venir à l'espace temporel. Cette méthode nécessite de connaître la forme de la fonction de
relaxation du milieu homogénéisé. On peut supposer que le milieu homogénéisé aura le
même comportement que la matrice. On peut choisir un comportement de type Maxwell
généralisé pour notre milieu homogénéisé ce qui nous donne la fonction de relaxation :





Cette fonction peut facilement être exprimée à l'aide de la transformée de Laplace
Carson :












Cependant, cette méthode nécessite de bien choisir les points de collocation car ils ont
une grande inﬂuence sur la qualité du resultat.
Une autre méthode, indépendante du choix de ces points de calcul, peut être mise en
place. Il s'agit d'une version modiﬁée de la méthode des données multiples [Diani et al.,
2008]. Dans cette méthode on suppose le comportement visco-élastique macroscopique du
matériau connu. On choisit de représenter le comportement du matériau par le modèle
de Maxwell généralisé (Équation 4.9) qui peut facilement être exprimé dans l'espace de
LaplaceCarson (Équation 4.10).
Ne connaissant rien des paramètres (Ei, τi) et du nombre de branches nb du modèle
de Maxwell, on utilise alors la méthode des moindres carrés, en minimisant une fonction








où m est le nombre de points de calcul choisis.
Le minimum de la fonction J fournit les paramètres Ei, τi et nb optimaux pour repré-
senter le comportement visco-élastique dans l'espace temporel connaissant le comporte-
ment dans l'espace de LaplaceCarson.
Dans cette étude nous choisirons cette dernière méthode, car le comportement de nos
nano-composites ne permet d'appliquer dans de bonnes conditions la méthode directe et
nous souhaitons nous aﬀranchir du problème de choix des points de calcul. Les puissances
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de calculs disponibles actuellement permettent de mettre en ÷uvre la méthode des données
multiples avec des temps de calculs raisonnables.
4.2.3 Démarche
La matrice sera considérée visco-élastique tandis que le nano-renfort sera purement
élastique. Considéré le comportement de la matrice comme visco-élastique implique que
le comportement de l'inclusion représentant un empilement de sandwiches aura un com-
portement visco-élastique. Comme présenté précédemment, le comportement de la matrice
sera identiﬁé en utilisant un schéma de Maxwell généralisé. Pour cela on identiﬁe un jeu
de paramètres (Ei, τi) à partir des données expérimentales de la matrices (E ′0, E
′′
0 ). La
méthode des moindres carrés est alors utilisée aﬁn de trouver le minimum d'une fonction
objectif, J1 (Équation 4.14), qui dépend du nombre de branches (nb), des couples (Ei, τi)
et du module Ee du modèle de Maxwell généralisé. Aﬁn que l'identiﬁcation ne prenne
pas uniquement en compte l'évolution du module E ′, on utilise la méthode de centrage-
réduction (Équation 4.13) nous permettant d'exprimer (E ′0, E
′′
0 ) tel que les deux grandeurs





Xcr est la variable centrée-réduite. X¯ est la moyenne arithmétique, dans notre cas il
s'agit de la moyenne de E ′0 ou E
′′
0 sur l'ensemble des points de mesure wi. σ est l'écart
type des données, de E ′0 ou E
′′
0 sur l'ensemble des points de mesure wi. On notera dans
la suite E ′cr0 et E
′′cr
0 les valeurs expérimentales centrées-réduites.
On utilise ensuite un algorithme d'optimisation sous contrainte non-linéaire implé-
menté dans Matlab (fmincon) avec 1000 tirages aléatoires des valeurs de départ des couples
(Ei, τi). Cette résolution est faite pour diﬀérentes valeurs de nb (compris entre 1 et 10) ce
qui permet de trouver l'optimum du nombre de branches décrivant le comportement du









E ′′cr0 (wi)− E ′′crfit (wi)
)2]
(4.14)
Cet algorithme (Algorithme 1) nous permet de déterminer les couples (Ei, τi) qui
décriront le comportement visco-élastique de la matrice polymère. On peut ainsi calculer
les modules Eˆ0pi dans l'espace de LaplaceCarson aux points de calcul pi choisis. En
supposant le coeﬃcient de poisson indépendant du temps (νˆ = ν), on peut calculer les
tenseurs de rigidité de la matrice aux points de calcul Cˆ0pi .
input : (E ′cr0 (wi),E
′′cr
0 (wi))
for nb ← 1 to 15 do
for j ← 1 to 1000 do
Tirage aléatoire des paramètres de départ : Ee et (Ei,τi);





output : Paramètres optimaux (nb, Ee, (Ei,τi))
Algorithme 1 : Algorithme d'identiﬁcation des paramètres du modèle de Maxwell
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En considérant que les nano-plaquettes ont un comportement élastique indépendant du
temps, CˆMMT = CMMT , on peut appliquer la combinaison des modèles d'homogénéisation
comme cela a été fait dans le cas de l'élasticité. On obtient alors un tenseur de rigidité
homogénéisé pour chacun des points de calcul choisis ; Cˆhompi .
De ces tenseurs homogénéisés, on peut déduire les modules d'élasticité équivalents 1
homogénéisés, Eˆhompi . Il faut maintenant exprimer ce module en fonction du temps sous la
forme d'un module de perte et d'un module de conservation. En considérant que le com-
portement du milieu homogénéisé obéit à un modèle de Maxwell généralisé, l'identiﬁcation
des paramètres sera faite avec la méthode précédemment détaillée. Cependant, dans le cas
présent, n'ayant la comparaison qu'entre une seule mesure et l'identiﬁcation, la méthode
de centrage-réduction ne sera pas nécessaire. On cherchera le minimum de la fonction ob-
jectif, J2 (Équation 4.15), en fonction du nombre de branches nb, des paramètres (Ei, τi)








A partir des couples (Ei, τi) décrivant le comportement homogénéisé, on peut ﬁnale-
ment exprimer les modules de perte et de conservation, (E ′hom, E
′′
hom), sur la gamme de
fréquences souhaitée.
La démarche complète de calcul dans le cas d'un nano-composite est décrite dans la
ﬁgure 4.3. Ce graphe détaille les diﬀérentes étapes eﬀectuées pour obtenir les modules de
perte et de conservation du nano-composite en partant des propriétés expérimentales de
la matrice.
Figure 4.3  Schéma de la démarche utilisée lors de la modélisation du comportement
visco-élastique des nano-composites.
1. Modules élastiques dans l'espace de LaplaceCarson
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4.3 Confrontation aux données expérimentales en visco-
élasticité
L'objectif de cette partie est de confronter les résultats d'homogénéisation de nano-
composites en considérant un comportement visco-élastique aux comportements détermi-
nés expérimentalement. Les propriétés morphologiques, a3 et d, sont celles décrivant la
micro-structure des matériaux (Figure 4.3). Seuls les résultats sur certains composites de
l'étude seront présentés aﬁn de ne pas surcharger le propos, l'ensemble des calculs eﬀectués
est présenté en Annexe E.1. Les essais présentés au Chapitre 2 ont montré que dans le
cas de nos matériaux, l'eﬀet visco-élastique ne devenait intéressant qu'à une température
proche de la température de transition vitreuse. Ainsi nous considérerons ici les essais à
50 °C pour le PLA et à 120 °C pour le PC.
4.3.1 Identiﬁcation du comportement de la matrice
Comme cela a été expliqué précédemment, la première étape de cette homogénéisation
est la recherche des paramètres du modèle de Maxwell qui vont décrire au mieux le com-
portement de la matrice seule. Les deux matrices polymères de cette étude, le poly(acide
lactique) et le polycarbonate, ayant des comportements visco-élastiques diﬀérents, les dé-
marches d'identiﬁcation seront développées disctinctement pour chacune d'entre elles dans
la suite de ce paragraphe. En eﬀet, le PLA étant semi-cristallin, la phase cristalline pourra
évoluer et avoir une inﬂuence sur le comportement des nano-composites conduisant à faire
des interprétations diﬀérentes pour chacune de ces deux matrices polymères. Dans le cas
de la matrice PLA, l'identiﬁcation a été faite sur toute la gamme de fréquences du test
DMA (0,01Hz à 80Hz). Lors de cette identiﬁcation, l'objectif est de minimiser la fonction
J1 (Équation 4.14). Dans le cas du PLA, J1 atteint un minimum pour nb=8 (Figure 4.4),
on obtient ainsi un jeu de dix-sept paramètres, Ee et (Ei,τi), qui vont permettre de décrire
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Identiﬁcation
(b) Module de perte
Figure 4.5  Comparaison des modules de perte et de conservation entre le modèle de
Maxwell (identiﬁé) et les données expérimentales du grade A0 à 50 °C.
Dans le cas où l'on veut changer de gamme de fréquences, les paramètres identiﬁés
pourraient ne plus représenter le comportement (Figures 4.6a et 4.6b). Aﬁn de s'assurer
d'avoir le bon comportement, il est alors nécessaire de faire un nouvel essai de DMA sur
la gamme de fréquences souhaitée puis une nouvelle identiﬁcation. Les calculs d'homogé-














0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000 10000
A0
Identiﬁcation















0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000 10000
A0
Identiﬁcation
(b) Module de perte
Figure 4.6  Calcul des modules de perte et de conservation du modèle de Maxwell sur
une gamme de fréquences plus large que celle utilisée pour l'identiﬁcation.
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Dans le cas du PC, l'identiﬁcation sur la gamme complète de fréquence de l'essai DMA
ne fonctionne pas. En eﬀet, on constate que les modules (E ′, E ′′) du modèle de Maxwell
ne reproduisent pas le comportement visco-élastique observé expérimentalement (Figures
4.7a et 4.7b). Aﬁn de palier à ce problème numérique, nous avons choisi de découper la




Une identiﬁcation distincte sera réalisée pour chacune de ces gammes. Ce découpage a
été fait de façon à ce que sur une plage, les variations des modules soient reproductibles
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(b) Module de perte
Figure 4.7  Comparaison des modules de perte et de conservation entre les modèles de
Maxwell identiﬁés, sur une ou plusieurs plages, et les données expérimentales du grade
C0 à 120 °C.
Le modèle de Maxwell généralisé reproduit ﬁdèlement le comportement visco-élastique
de la matrice sur les deux dernières plages (0,23-8,4Hz et 13,2-80Hz). Cependant, le
modèle identiﬁé sur la première plage (0,01-0,15Hz) ne permet pas de retrouver l'évolution
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du module de perte (Figure 4.7b). Nous avons donc une modélisation du comportement
visco-élastique de la matrice PC convenable sur la plage de fréquence 0,23-80Hz. Pour
la matrice PC, le modèle de Maxwell ayant été identiﬁé sur la plage de fréquences (0,23-
80Hz), la modélisation du comportement des nano-composites à base de polycarbonate
sera donc limitée à la plage 0,23-80Hz.
Une fois l'identiﬁcation des paramètres du modèle de Maxwell réalisée, le comporte-
ment de la matrice dans l'espace de LaplaceCarson est connu (Équation 4.10). On peut
alors tracer ce comportement en fonction de p (courbes A0 et C0 2 Figure 4.8). Malgré
une identiﬁcation sur deux plages quasiment continue dans l'espace temporel, l'évolution
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Figure 4.8  Module complexe dans l'espace de LaplaceCarson des grades A0 (PLA) et
C0 (PC).
4.3.2 Prédictions du comportement des nano-composites
À partir du module Eˆ0(p) et en considérant que le coeﬃcient de poisson de la matrice
est indépendant du temps, on peut déterminer le tenseur de rigidité de la matrice dans
l'espace de LaplaceCarson, Cˆ0(p). Aﬁn que l'identiﬁcation soit robuste, il est important
que la gamme de p considérée soit suﬃsamment large. En eﬀet, il faut que sur cette gamme
les variations du module Eˆhom(p) soient non-négligeables. Pour cela nous avons choisi les
pi tel que pi = wi, cela nous permet d'avoir une plage suﬃsament large pour obtenir une
identiﬁcation robuste. Le modèle d'homogénéisation présenté à la ﬁgure 3.7 est ensuite
appliqué à chacun de ces points pi. On obtient alors une matrice homogénéisée dont on
peut déduire un module, Eˆhompi . Considérant les modules Eˆ
hom
pi
, il faut faire une nouvelle
identiﬁcation en utilisant la fonction objectif J2 (Équation 4.15). On cherche le nombre de
branches, nb, du modèle de Maxwell et ses paramètres (Ei, τi) minimisant J2. On peut alors
comparer la mesure faite en DMA sur les nano-composites avec les propriétés estimées
par les modèles. Nous présenterons également lors de ces homogénéisations le module
complexe E∗. Ce module, plus adapté aux besoins de l'ingénieur, permet de rendre compte
2. A0 est la référence du poly(acide lactique) seul et C0 est la référence du polycarbonate seul
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du comportement élastique et visco-élastique. Il est déﬁni à partir de la déformation et
de la contrainte :
E∗(w) = E ′ + i.E ′′ (4.16)
où E ′, module de conservation, est la partie réelle de E∗(w) et E ′′, module de conser-
vation, sa partie imaginaire.
Nous nous intéresserons à la norme de ce module :
E∗ = ||E∗(w)|| =
√
E ′2 + E ′′2 (4.17)
Ce module permet de mettre en évidence le comportement visco-élastique à l'aide
d'une seule variable. On s'intéressera donc dans la suite de cette étude aux diﬀérents
modules calculables (E∗, E ′ et E ′′). Le module complexe permettra de mettre en évidence
la capacité des modèles à rendre compte du comportement visco-élastique de façon globale.
Le calcul des modules de conservation et de perte permet d'aller plus loin dans l'analyse,
en mettant en évidence la possibilité de représenter de manière précise le comportement
des nano-composites. De plus, les modules de conservation et de perte ont un sens physique
permettant de faire des liens avec les observations micro-structurales faites dans la Partie
I.
Dans le cas du PLA, l'identiﬁcation est faite sur l'ensemble des modules Eˆhompi . La
qualité de l'identiﬁcation va dépendre du taux de charges. En eﬀet, les valeurs du module
de perte E ′′ sont plus faibles pour de faibles taux de charge ce qui, malgré une iden-
tiﬁcation sur Eˆhom(p), rend diﬃcile sa détection. Les calculs d'homogénéisation réalisés
dans cette partie utiliseront les mêmes paramètres morphologiques que ceux considérés
pour l'homogénéisation du comportement élastique (Chapitre 3). Ces paramètres ont été
mis en évidence à l'aide d'observations directes et indirectes (Chapitre 1). On présen-
tera indiﬀéremment les grades A et B dans cette partie puisque leurs comportements
et les identiﬁcations nous mènent aux mêmes conclusions. Les grades de matériaux qui
n'apparaissent pas dans le corps du texte sont présentés en Annexe E.1.
Dans le cas de taux de charges faibles (nano-composites A2 et B3), on constate que
les modèles permettent de suivre la tendance du module E∗ (Figures 4.9a et 4.10a). La
combinaison du modèle σ-inclusion avec la borne de PCW, qui donne en élasticité les
propriétés supérieures de l'encadrement des données expérimentales (Chapitre 3), four-
nit une bonne estimation du module expérimental. Le comportement expérimental en
hautes et basses fréquences présente deux plateaux, dans ces zones, l'utilisation de σ et
U-inclusion en combinaison avec PCW permet d'encadrer les propriétés mesurées même
si la combinaison de σ-inclusion avec la borne de PCW fournit une meilleure estimation.
Si on s'intéresse aux propriétés visco-élastiques au travers des modules de conservation
E ′ et de perte E ′′, on constate que les conclusions faites pour E∗ sont valables pour E ′
(Figures 4.9b et 4.10b). En eﬀet, de par sa déﬁnition (Équation 4.17) et la diﬀérence
d'ordre de grandeur entre E ′ et E ′′, le module complexe est surtout inﬂuencé par E ′. De
plus, les modèles rendent compte de l'évolution du module de perte (Figures 4.9c et 4.10c)
sans permettre d'encadrer ou de donner une estimation précise de la valeur de ce module.
En considérant un comportement visco-élastique, les modèles ont donc permis de diﬀé-
rencier une composante réelle, module de conservation, E ′ et une composante imaginaire,
module de perte, E ′′. Cependant, le module de perte obtenu par l'homogénéisation sur-
estime le module expérimental, surtout en haute fréquence. Les modèles ne permettent
pas, pour de faible taux de charges, de tenir compte de la baisse de mobilité en haute















































(c) Module de perte
Figure 4.9  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogénéisés
















































(c) Module de perte
Figure 4.10  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade B3.
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Lorsque le taux de charges augmente, les variations du module complexe E∗ sont plus
importantes mais la zone de transition est moins prononcée (Figures 4.11a et 4.12a). Les
modèles, σ- et U-inclusion combinés au modèle de PCW permettent alors d'encadrer les
propriétés E∗ sur l'ensemble de la gamme de fréquences considérée. Ainsi les modèles
suivent la tendance de E∗ tout en donnant un encadrement assez ﬁn de ce module.
Si on décompose le module E∗ sur ces composantes réelle E ′ et imaginaire E ′′, on re-
marque que les modèles fournissent une bonne estimation. En eﬀet, le module de conser-
vation expérimental est reproduit par les modèles (Figures 4.11b et 4.12b). De plus si
on considère le module de perte, les estimations suivent la tendance du module expéri-
mental (Figures 4.11c et 4.12c). On a alors une très bonne estimation du comportement
visco-élastique.
Dans le cas de l'élasticité, la combinaison de σ-inclusion et de PCW donne la valeur
supérieure de l'encadrement du module de Young (Chapitre 3). En visco-élasticité, la
meilleure estimation du comportement des matériaux à base de PLA est aussi fournit par
la combinaison de σ-inclusion avec PCW. Ce résultat est en accord avec les observations
faites au Chapitre 1 car dans le cas des grades A et B, les nano-plaquettes sont mieux















































(c) Module de perte
Figure 4.11  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-















































(c) Module de perte
Figure 4.12  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade A7.
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Le comportement visco-élastique du PC est assez diﬀérent de celui du PLA. On a vu
que l'identiﬁcation a due être réalisée uniquement sur une partie des fréquences de l'essai
de DMA, en scindant en deux la gamme considérée. Malgré cela l'évolution du module
Eˆ(p) du PC était continu sur l'ensemble des pi considérés (Figure 4.8). Partant de ce
constat et aﬁn de réduire les temps de calculs, on fait une première identiﬁcation des
paramètres du modèle de Maxwell sur Eˆhompi en considérant l'ensemble des pi ([1, 46; 502]).
Les modèles permettent alors de rendre compte de l'évolution de E∗ (Figure 4.13a).
Dans le cas du PC, on constate que le modèle U-inclusion combiné au modèle de PCW
donne la meilleure estimation. L'utilisation de U-inclusion avec PCW donnait, dans le cas
de l'élasticité (Chapitre 3), la valeur inférieure de l'encadrement (Figure 4.13b). Or, les
observations faites au Chapitre 1 (TEM), ont montré que de tous les grades (A, B et C),
le grade C possédait les empilements les plus grands. La taille de ces empilements indique
une moins bonne dispersion des nano-plaquettes et donc probablement des propriétés
mécaniques macroscopiques moins intéressantes. Il est donc normale que l'utilisation de
U-inclusion avec PCW fournisse la meilleure estimation.
Si on décompose le comportement homogénéisé pour observer les modules de conser-
vation et de perte, le module de conservation est bien estimé à l'aide de la combinaison
U-inclusion et PCW (Figure 4.13b). Cependant, l'estimation du module de perte dans
le cadre de cette identiﬁcation, sous-estime les valeurs et ne permet pas de retrouver
la tendance de ce module (Figure 4.13c) ce qui pourrait alerter sur l'identiﬁcation du














































(c) Module de perte
Figure 4.13  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de pi complète avec les données expérimentales du grade C2.
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Aﬁn d'améliorer les estimations du comportement visco-élastique, essentiellement E ′′,
nous allons adopter la même philosophie que pour l'identiﬁcation du comportement de la
matrice du polycarbonate (Figure 4.7). Ainsi, on réalise deux identiﬁcations sur chacune
des plages où ont été calculés les modules Eˆhompi :
 p ∈ [1, 46; 53]
 p ∈ [83; 502]
Dans ces conditions d'identiﬁcation, on améliore les estimations des modules E∗ (Fi-
gures 4.14a et 4.15a) et E ′ (Figures 4.14b et 4.15b). Mais cette identiﬁcation permet
surtout une meilleure estimation de module de perte E ′′ (Figures 4.14c et 4.15c). En ef-
fet, les modèles permettent, dans ces conditions, de retrouver la tendance du module de
perte tout en ayant une bonne estimation des valeurs de ce module. Dans le cas du PC
nano-renforcé, on a constaté dans le Chapitre 2 que l'évolution des propriétés mesurées
sur la gamme de fréquences des essais DMA est beaucoup plus linéaire que dans le cas des
grades A et B. La qualité de l'estimation des modules E∗, E ′ et E ′′ est donc indépendante














































(c) Module de perte
Figure 4.14  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-












































(c) Module de perte
Figure 4.15  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de fréquence scindée en deux avec les données expérimentales du grade
C5.
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Les essais de diﬀraction de Rayons-X à température ambiante ont permis de montrer
une augmentation de la distance interfoliaire d (Section 1.2.2). Les mêmes observations, en
faisant varier la température (Section 1.2.2), nous ont permis de prouver l'intercalation
de phase polymérique et cela grâce à l'apparition de température de transition liées à
des changements dans la matrice polymère. Il faudrait donc utiliser la même démarche
d'homogénéisation avec trois phases au lieu de deux actuellement. Le PC étant amorphe,
on peut supposer qu'en présence de charge et à cause du conﬁnement des chaînes entre
ces dernières, une réorganisation moléculaire prends naissance dans l'espace interfoliaire.
Dans le cas du PLA, il peut s'agir d'une phase cristalline ou d'une phase amorphe conﬁnée.
Néanmoins, pour faire ce calcul il faut connaître le comportement de cette troisième phase
située dans l'espace interfoliaire à la température considérée pour l'homogénéisation visco-
élastique (50 °C pour le PLA ou 120 °C pour le PC). Il faudrait de plus connaître la
répartition et la distribution de cette troisième phase aﬁn de l'intégrer dans un schéma
d`'homogénisation à trois phases.
Dans le cas du PLA, des essais de DSC ont permis de montrer un changement du taux
de cristallinité (Xc) en présence des nano-charges. Le taux de cristallinité passe ainsi de
5% pour la matrice seule à 14% pour les nano-composites. Ce taux de cristallinité est
complètement indépendant de la fraction volumique de nano-plaquettes dans le matériau.
Des tests DMA ont donc été menés sur des éprouvettes de PLA seule préalablement
cristallisée à un taux de cristallinité de 14%. Cette cristallisation est réalisée en plaçant
les éprouvettes dans un four à 90 °C pendant un temps ﬁxé (dépendant de la vitesse de
cristallisation). On contrôle ensuite le taux de cristallinité des éprouvettes par DSC avant
de les tester en dynamique à 50 °C. On constate alors que le comportement visco-élastique
de la matrice à 50 °C est très peu aﬀecté par la présence de cette phase cristalline (Figure
4.16). En supposant que dans les nano-composites la phase cristalline se trouve dans la
matrice amorphe, nous avons considéré ce nouveau comportement mesuré comme étant
celui de la matrice dans les modèles d'homogénéisation. On peut alors conduire la même
démarche d'homogénéisation en visco-élasticité pour estimer les propriétés visco-élastiques
des nano-composites. On constate que la prise en compte de cette phase cristalline dans
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(c) Module de perte
Figure 4.17  Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés pour le grade A7 en considérant le comportement de la matrice PLA cristallisée à
14% et à 5% (présenté ﬁgure 4.12a).
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Les estimations ne sont donc pas améliorées par la considération d'une phase cristalline
qui modiﬁerait les propriétés de la matrice. Il faut s'intéresser à la nature de la phase
polymère qui se trouve dans l'espace interfoliaire. En eﬀet, la faible distance entre deux
plaquettes et la présence d'un modiﬁant sur les nano-plaquettes, peuvent conduire à un
changement local des propriétés de la matrice (qu'elle soit semi-cristalline ou amorphe).
Pour améliorer les estimations, il faudrait donc connaître la nature exacte de cette phase et
comprendre les liens (chimiques) qui existent entre les renforts et les chaînes polymères. De
plus, pour utiliser ces informations dans les modèles, il faudrait avoir accès aux propriétés
élastiques et visco-élastiques de cette phase conﬁnée.
Les modèles multi-échelles présentés dans ce travail permettent donc, en tenant compte
de la micro-structure, d'estimer le comportement visco-élastique de nano-composites. En
eﬀet, on a constaté qu'ils permettent d'encadrer les modules complexe et de conserva-
tion (Figures 4.11b et 4.12b) et que l'on obtient une bonne estimation de l'évolution de
leurs comportements. Dans aucun des cas considérés nous n'avons pu encadrer le mo-
dule de perte. Cependant, pour des valeurs suﬃsamment élevées de ce module (taux de
charges élevé), nous obtenons une bonne estimation de l'évolution du comportement (Fi-
gures 4.11c et 4.12c). On a montré que dans le cas où la plage de fréquences considérée
ne permet pas une bonne représentation par le modèle de Maxwell, scinder la plage de
fréquences pour faire plusieurs calculs d'homogénéisations distincts, permet d'obtenir de




Dans ce dernier chapitre, nous avons abordé le problème de l'homogénéisation visco-
élastique des nano-composites. Nous avons, dans un premier temps, présenté les mo-
dèles permettant de reproduire le comportement des thermoplastiques chargés, puis les
méthodes numériques nécessaires à la résolution de ce problème dépendant du temps.
En eﬀet, l'utilisation de la transformée de LaplaceCarson a permis d'exprimer le pro-
blème visco-élastique sous la forme d'un problème élastique équivalent. L'étape suivante
a consisté à exprimer les variables visco-élastiques dans l'espace temporel à l'aide de la
méthode des données multiples (algorithme d'identiﬁcation).
L'identiﬁcation du modèle de Maxwell pour représenter le comportement visco-élastique
des matrices polymères seules, PLA et PC, a d'abord été eﬀectuée. Dans le cas du PLA,
cette identiﬁcation a été faite sur toute la gamme de fréquences de l'essai de DMA.
Dans le cas du PC, il a fallu réduire la gamme considérée et la scinder aﬁn d'avoir une
bonne représentation du comportement visco-élastique de cette matrice. En considérant
les modèles rhéologiques identiﬁés nous avons pu faire l'homogénéisation dans l'espace de
LaplaceCarson à l'aide des modèles micro-mécaniques.
Pour le PLA, les modèles ont permis d'obtenir une bonne estimation du module
complexe E∗ et donc du comportement visco-élastique globale. L'utilisation de σ- et U-
inclusion a permis d'encadrer le module expérimental E ′ sur l'ensemble de la gamme de
fréquences. De plus, la décomposition par un module de conservation E ′ et un module de
perte E ′′, montre que l'on a, d'une part une bonne estimation des valeurs et de l'évolution
du module de conservation et d'autre part une bonne estimation de la tendance du module
de perte. Dans le cas des grades A et B, les nano-plaquettes sont assez bien dispersées
dans la matrice, ainsi la meilleure estimation des modules complexe et de conservation est
donnée par la valeur supérieure de l'encadrement, donc par la combinaison de σ-inclusion
avec PCW.
Dans le cas du polycarbonate, le comportement de la matrice a été décrit en scindant
en deux parties la gamme de fréquences considérée. Deux façons d'identiﬁer les propriétés
homogénéisées peuvent donc être appliquées, soit faire une seule identiﬁcation sur tous
les points de calculs pi de l'espace de LaplaceCarson, soit s'inspirer de ce qui a été fait
pour la matrice et scinder en deux parties l'identiﬁcation. La première méthode fournit
une bonne estimation des propriétés sur l'ensemble de la gamme de fréquences pour les
modules complexe E∗ et de conservation E ′. Cependant, cette identiﬁcation ne permet
pas une bonne estimation du module de perte. La seconde méthode permet une bonne
estimation des valeurs et de la tendance du module de perte E ′′ tout en conservant une
bonne estimation des modules complexe et de conservation. Dans le cas du polycarbonate,
la meilleure estimation est fournie par la combinaison de U-inclusion avec PCW. En eﬀet,
dans le Chapitre 1 on a montré que dans le grade C les nano-plaquettes étaient moins
bien dispersées que dans les grades A et B ce qui conduits à des propriétés moindres.
Les observations faites à l'aide de la diﬀraction des Rayons-X (détecteur WAXS) en
faisant varier la température ont permis de mettre en évidence la présence d'une troisième
phase. Dans le cas du PLA, cette phase pourrait être la phase cristalline. Des essais
de DSC ont montré un léger changement du taux de cristallinité en présence de nano-
plaquettes. Les propriétés visco-élastiques de nano-composites ont été estimées en utilisant
en entrée des modèles le comportement visco-élastique d'une matrice de PLA cristallisée.
On constate que les estimations ne sont que légèrement améliorées, ce qui permet de
conclure que la phase cristalline présente dans les nano-composites à base de PLA n'est
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surement pas mélangée à la matrice mais plutôt à proximité (ou entre) les nano-plaquettes.
En eﬀet, dans le schéma actuel nous avons considéré le comportement de la matrice
polymère composée de la phase cristalline et de la phase amorphe dans une modélisation
à deux phases (polymère et nano-charges). En considérant une modélisation à trois phases
(amorphe, cristalline et nano-charges), on peut alors localiser la phase cristalline près des
plaquettes dans le schéma d'homogénéisation. Cependant, la mise en place de nouvelles
techniques d'observation est alors nécessaire pour justiﬁer la considération d'une telle
morphologie.
Pour tous les matériaux étudiés, les modèles permettent une bonne estimation du
comportement visco-élastique au travers du module complexe E∗. De plus, les modèles
permettent une bonne diﬀérenciation du comportement élastique E ′ et visco-élastique E ′′
dans le cadre de la visco-élasticité linéaire en tenant compte de la micro-structure des
matériaux étudiés.
Conclusions générales et perspectives
L'objectif de cette étude était de mettre en évidence les liens qui existent entre la
morphologie d'un polymère nano-renforcé et ses propriétés mécaniques macroscopiques.
La mise en évidence de ces liens a permis de prédire les propriétés macroscopiques de
matériaux nano-renforcés à l'aide d'un schéma d'homogénéisation enrichi de paramètres
micro-structuraux. Aﬁn de comprendre et de caractériser l'inﬂuence de la micro-structure
sur les propriétés mécaniques, les nano-composites ont dans un premier temps été observés
à l'aide de diﬀérentes techniques donnant accès à une caractérisation multi-échelles de la
morphologie et aux propriétés mécaniques des matériaux fabriqués pour cette étude. Les
paramètres physiques décrivant la morphologie des polymères nano-renforcés de l'étude
ont ensuite été utilisés comme données d'entrée d'une modélisation multi-échelles. Le
schéma d'homogénéisation mis en place dans cette étude a pour objectif de prédire les
propriétés élastiques et visco-élastiques de polymères nano-renforcés en tenant compte des
micro-structures particulières des nano-composites.
Lors de cette étude, diﬀérentes matrices polymères ont été utilisées : le poly(acide
lactique) (polymère semi-cristallin) et le polycarbonate (polymère amorphe) ainsi que
deux types de nano-plaquettes d'argile modiﬁées : Cloisite30B et Cloisite93A. Les nano-
plaquettes de type Cloisite30B sont plus compatibles avec les matrices utilisées que les
nano-plaquettes de type Cloisite93A. Cette diﬀérence de compatibilité a permis de mettre
en évidence l'inﬂuence de ce paramètre mais également d'avoir accès à une plus grande va-
riété de micro-structures. En eﬀet, les polymères renforcés de nano-plaquettes présentent
plusieurs types de morphologie (agrégée, intercalée et exfoliée) mettant en jeu diﬀérents
ordres de grandeurs. Aﬁn d'avoir une description multi-échelles de la micro-structure, dif-
férentes techniques expérimentales ont été mises en place (Chapitre 1). Le Microscope
Électronique à Transmission (TEM) a permis de caractériser la taille des empilements
de plaquettes dans la matrice polymère. Tous les matériaux de cette étude sont eﬀecti-
vement des nano-composites puisque la taille des empilements était au plus de quelques
dizaines de nanomètres. Pour caractériser l'organisation des nano-plaquettes au sein même
de l'empilement, la diﬀraction des Rayons-X (XRD) s'est avérée être l'outil adéquat puis-
qu'elle a permis par une observation indirecte de caractériser des longueurs inférieures
aux nanomètres.
L'utilisation de diﬀérents types de nano-plaquettes combinée aux observations TEM,
a permis de montrer l'importance de la compatibilité entre les renforts et la matrice.
En eﬀet, une charge compatible (Cloisite30B) avec la matrice polymère implique des
tailles d'empilements plus faibles et donc une micro-structure plus exfoliée que dans le cas
d'une charge moins compatible (Cloisite93A). Cet eﬀet de la compatibilité sur la micro-
structure a également été conﬁrmé à une échelle inférieure. L'utilisation de la diﬀraction
des Rayons-X a montré que la distance entre les plaquettes augmentait beaucoup plus
dans le cas de nano-plaquettes compatible avec la matrice polymère. Cela signiﬁe que
plus de chaînes polymères se sont insérées dans l'espace interfoliaire dans le cas de la
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compatibilité plaquettematrice. Les résultats de ces deux techniques de caractérisation
n'ont pas montré d'eﬀet de la fraction volumique de renforts sur les caractéristiques de la
micro-structure.
Aﬁn de mieux caractériser la morphologie, la diﬀraction des Rayons-X a été mise
en place en faisant varier la température de l'échantillon. Ce type d'essai a permis de
caractériser les interactions entre les renforts et la matrice. Nous avons ainsi pu conﬁrmer
la présence de chaînes polymères dans l'espace interfoliaire. En eﬀet, les essais de XRD
à température ambiante ont montré une augmentation de la distance entre plaquettes
dans les nano-composites mais ces essais ne permettent pas de conﬁrmer la présence
de polymère dans cet espace. La variation de la température lors de l'essai permet de
détecter les températures de transition propre à la matrice polymère et ainsi de conﬁrmer
la présence d'une phase polymère dans l'espace interfoliaire. De plus, l'étude d'un polymère
amorphe (polycarbonate) a mis en évidence la présence d'une nouvelle température de
transition uniquement en présence de nano-plaquettes. Cette nouvelle transition peut être
due au conﬁnement des chaînes entre les plaquettes dans l'espace interfoliaire.
Dans l'intention de lier les caractéristiques morphologiques à des eﬀets macroscopiques,
les matériaux ont été caractérisés mécaniquement (Chapitre 2). Dans un premier temps
le domaine élastique linéaire a été étudié au travers du module de Young. La présence
des nano-plaquettes montre une augmentation nette de ce module par rapport à celui
de la matrice seule. On peut, en eﬀet, atteindre une augmentation du module de Young
de 35% pour un taux massique de MMT de seulement 5%. En utilisant les observations
morphologiques et les propriétés mécaniques, on constate une corrélation forte entre la
taille des empilements (mesuré par TEM) et les valeurs de module de Young. En eﬀet, une
faible valeur de l'épaisseur du paquet de plaquettes (bonne dispersion) conduit à un mo-
dule de Young élevé contrairement à une épaisseur importante de l'empilement (mauvaise
dispersion) qui conduit à un module de Young faible. Il apparait donc judicieux de tenir
compte de la morphologie du matériau dans l'estimation de ces propriétés mécaniques.
Les polymères ne présentent généralement pas un comportement purement élastique
mais plutôt thermo-visco-élastique. Dans l'objectif d'étudier l'eﬀet des nano-charges sur
le comportement visco-élastique des matériaux, ceux-ci ont été testés à diﬀérentes tem-
pératures et diﬀérentes vitesses de sollicitation. Le comportement visco-élastique peut
être représenté à l'aide de deux modules. Le module de conservation E ′ représente la
partie élastique du comportement globale. Le module de perte E ′′ représente la partie
visco-élastique de ce comportement. Il est également possible de considérer un module
plus intéressant pour l'ingénieur, le module complexe. Ce module est une combinaison
des modules de conservation et de perte, permettant ainsi de représenter le comporte-
ment visco-élastique à l'aide d'un seul module. À température ambiante, la dépendance
au temps n'est pas assez marqué, seuls les résultats à une température proche de la
température de transition vitreuse ont été considérés dans l'étude. Dans ce cas, en pré-
sence des nano-charges, le comportement est considérablement modiﬁé. Pour le module
de conservation E ′, outre une augmentation en fonction du taux de charges, on constate
l'apparition, pour ce module, de deux plateaux en basses et hautes fréquences avec une
zone de transition entre ces deux plateaux. De plus, l'évolution du module de perte E ′′
est modiﬁé par la présence des nano-plaquettes sans toutefois montrer de dépendance à
la fraction volumique de renforts.
Les nano-plaquettes modiﬁent donc le comportement élastique mais également visco-
élastique des nano-composites. Il apparaît donc important que le schéma d'homogénéisa-
tion mis en place permette de prédire ces deux types de comportements.
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La modélisation qui a été proposée dans ce travail (Chapitre 3) s'appuie sur deux
approches. Tout d'abord les modèles hybrides, habituellement appliqués aux polymères
semi-cristallins, permettent de prendre en compte un sandwich bi-couches puis de calculer
les propriétés macroscopiques d'un agrégat de ces sandwiches orientés aléatoirement. Dans
le cas des polymères semi-cristallins, ces modèles permettent de rendre compte du lien
entre une lamelle cristalline et la phase amorphe. Dans notre cas, les nano-plaquettes
d'argile ayant un ordre de grandeur similaire aux lamelles cristallines, ils permettront
de lier les plaquettes à la matrice les juxtaposant. La deuxième approche, basée sur le
problème de l'inclusion d'Eshelby, est la borne de Ponte-Castañeda et Willis. Cette borne
permet d'estimer les propriétés macroscopiques d'un milieu contenant des inclusions en
considérant la forme et la distribution spatiale de ces inclusions dans la matrice.
Le schéma d'homogénéisation qui a été mis en place dans cette étude a pour objectif de
prédire les propriétés macroscopiques du nano-composite considéré en tenant compte de
sa micro-structure, l'étude expérimentale ayant montré l'importance de celle-ci. Les deux
approches ont donc été combinées aﬁn que le schéma global soit enrichi des données mor-
phologiques mesurées. On prend ainsi en compte au sein de l'empilement, une plaquette
seule avec la matrice qui la juxtapose. Puis l'utilisation des modèles hybrides permet
de calculer les propriétés d'un empilement de ces sandwiches. Enﬁn, l'utilisation de ces
propriétés permettant de déﬁnir une inclusion (mécaniquement et géométriquement), la
borne de Ponte-Castañeda est appliquée aﬁn de prédire le comportement macroscopique
du nano-composite.
Dans un premier temps, ce schéma a été appliqué aﬁn de prédire les propriétés mé-
caniques élastiques (Module de Young) des nano-composites (Chapitre 3). Une première
étude comparant les prédictions à des données de la littérature a montré que les prédic-
tions étaient dépendante de la micro-structure considérée. La modélisation a également
permis de détecter des matériaux moins bien exfoliés (propriétés mécaniques plus faible)
parmi un ensemble de matériaux ayant la même tendance.
Dans un second temps, les données morphologiques déterminées dans ce travail ont été
utilisées comme données d'entrées dans le schéma d'homogénéisation de sorte qu'aucun
paramètre ne soit choisi par l'opérateur lors des calculs. On constate que cette approche
permet, grâce au couplage entre les modèles hybrides (σ- et U-inclusion) et la borne de
Ponte-Castañeda et Willis, d'encadrer les données expérimentales (Module de Young) des
matériaux de l'étude. De plus, la variété de morphologie des matériaux de l'étude a permis
de montrer que ce schéma d'homogénéisation fournit une bonne estimation des propriétés
sur une large gamme de micro-structures contrairement à l'approche standard n'utilisant
que la borne de Ponte-Castañeda et Willis.
Si l'on considère le comportement visco-élastique des nano-composites, le problème
posé est dépendant du temps (Chapitre 4). Cette dépendance rend sa résolution diﬃcile.
Un des moyens de remédier à cela est d'exprimer ce problème sous la forme d'un problème
élastique équivalent. Pour ce faire, le problème a été exprimé dans l'espace de Laplace
Carson de façon à le résoudre en élasticité dans cet espace. L'expression du problème
dans cet espace nécessite tout d'abord d'avoir une expression continue (sous forme d'une
fonction dépendante de la vitesse de sollicitation) des modules de conservation E ′ et de
perte E ′′. Les données fournies par les essais en dynamiques étant discrètes, il a donc été
choisi d'identiﬁer un modèle rhéologique (modèle de Maxwell généralisé) représentant le
comportement visco-élastique de la matrice. Une fois le comportement visco-élastique de
la matrice identiﬁé, il a été exprimé dans l'espace de LaplaceCarson aﬁn que le schéma
d'homogénéisation déjà mis en place en élasticité linéaire puisse être appliqué. Cela a
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permis d'obtenir les propriétés homogénéisées dans l'espace de LaplaceCarson (donc
indépendantes du temps). Suite à une nouvelle identiﬁcation d'un modèle rhéologique
sur les données homogénéisées, le comportement visco-élastique macroscopique du nano-
composite a pu être exprimé sous la forme d'un module de conservation E ′ et d'un module
de perte E ′′. L'étude a également porté sur le comportement du module complexe E∗ car
il est adapté aux besoins de l'ingénieur et permet de rendre compte du comportement
visco-élastique.
Les paramètres morphologiques déterminés au Chapitre 1 ont de nouveau été utilisés
dans le schéma d'homogénéisation du comportement visco-élastique. Le comportement
homogénéisé a ensuite été comparé au comportement expérimental observé au Chapitre
2. Les estimations obtenues dans ces conditions ont fourni une bonne estimation des
valeurs et de l'évolution du module complexe E∗ sur la plage de fréquences des essais
expérimentaux. De plus, l'identiﬁcation qui a été eﬀectuée a permis de diﬀérencier les
parties réelles E ′ et imaginaire E ′′ du comportement visco-élastique ce qui conduit à
une bonne estimation des valeurs et de la tendance de ces modules. Le contraste entre
les modules E ′ et E ′′ rend parfois diﬃcile l'identiﬁcation du module de perte. On a pu
constater que la qualité de l'estimation était liée au taux de charges et donc au contraste
entre les modules (lorsque le taux de charges augmente le contraste augmente).
Ce travail a permis de mettre en évidence l'inﬂuence de la micro-structure (à l'échelle
nano-métrique) sur le comportement macroscopique dans le cas de polymères renforcés de
nano-plaquettes. Suite à une caractérisation (mécanique et morphologique) multi-échelles,
un schéma d'homogénéisation a été construit. Ce schéma permet, en tenant compte de la
micro-structure, de prédire les propriétés mécaniques dans le domaine élastique linéaire
et visco-élastique linéaire.
Perspectives
Ce travail ouvre de nombreuses voies d'exploration pour mieux comprendre les nano-
composites. Tout d'abord, les modèles ont permis de prendre en compte des paramètres
représentants la micro-structure à diﬀérentes échelles (la taille (a3) et la distribution
spatiale des agrégats, la distance interfoliaire d0). Cependant, ces paramètres n'ont été
pris en compte qu'au travers de leurs moyennes. Une prise en compte de la distribution
statistique de ces paramètres permettrait d'enrichir encore les modèles en intégrant des
eﬀets stochastiques des paramètres mesurés dans le schéma d'homogénéisation.
Ensuite, il serait intéressant de caractériser mécaniquement la phase polymère conﬁnée
entre les plaquettes au sein de l'agrégat. Cette caractérisation pourrait, d'une part être
expérimentale en passant par la fabrication de ﬁlms minces et, d'autre part numérique
en s'appuyant sur la modélisation en dynamique moléculaire permettant de caractériser
le lien entre la chaine polymère et une plaquette. Cela implique de mieux comprendre les
liens entre les renforts et la matrice (compatibilité...).
Dans le cas de matrices semi-cristallines, la localisation de la phase cristalline (proche
ou non des plaquettes) permettraient de mieux comprendre et anticiper les liens entre les
renforts et la matrice. La localisation de cette phase permettrait également d'adapter les
propriétés des phases polymères dans le schéma d'homogénéisation.
Dans ce travail, nous nous sommes intéressés au comportement élastique et visco-
élastique. Cependant, les données récoltées à l'aide de la Diﬀraction des Rayons-X en
température sont très riches et pourraient servir de base au développement d'une modé-
lisation intégrant la thermique et ainsi modéliser le comportement thermo-élastique voir
thermo-visco-élastique.
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De plus, dans ce travail nous avons montré le lien qui existe entre la micro-structure
et les propriétés macroscopiques mais, l'étude n'a pas permis de mettre en évidence un
eﬀet de taille. On peut se poser la question : y a-t-il une taille limite de renforts à partir
de laquelle l'eﬀet renforçant des inclusions devient plus important ? Cette question qui est
apparue pendant ce travail (en partie au travers du conﬁnement de la matrice entre les
plaquettes) va être discutée dans les travaux de thèse de Adoté Situ Blivi qui débute au
sein du laboratoire.
À plus long terme, l'étude et la compréhension des liens forts entre la micro-structure,
les propriétés macroscopiques et le procédé d'élaboration devraient permettre de fabriquer
des nano-composites intelligents parfaitement adaptés à l'application souhaitée. La mise
en place d'une modélisation eﬃcace prenant en compte les particularités de la micro-








A.1 Conﬁguration des vis de mélanges (Eurolab16)
L'extrudeuse possède cinq zones contrôlées en température, plus l'extrémité de l'ex-
trudeuse (Die) contrôlée aussi en température (Figure A.2). À l'intérieur de ce proﬁl on
trouve deux vis co-rotatives. Ces vis permettent de convoyer le polymère et les charges
jusqu'à la sortie de l'extrudeuse (Die). Elles sont composées de plusieurs éléments, des
modules de convoyage (extrusion screw, feed screw) et des pièces de mélange (mixing ele-
ment). Dans les zones de mélange on peut gérer le cisaillement en modiﬁant l'angle entre
deux ailettes consécutives : 30°, 60°et 90°(Figures A.1).
(a) F30° (b) F60° (c) F90°
























Compléments au chapitre 1
B.1 Histogrammes des mesures TEM
Comme cela a été expliqué dans le Chapitre 1, l'analyse de la taille des empilements
nous montre que la moyenne est une valeur représentative de la taille des empilements
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Figure B.2  Histogrammes des mesures de a3(TEM) du grade A.
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Figure B.3  Histogrammes des mesures de a3(TEM) du grade B.
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B.2 Observations XRD en fonction de la température
Dans le cas de nano-composites à base de PLA, on constate que contrairement à la
matrice seule, les nano-composites ne présentent pas de température de transition sur
les observations WAXS (Figures B.4 et B.6). Cependant, comme cela a été montré, cette
température de transition est présente sur les observations MAXS (Figures B.5 et B.7).
On peut donc conclure que la transition est visible à une échelle diﬀérente dans le cas des
nano-composites que dans le cas de la matrice seule.
Dans le manuscrit seuls deux nano-composites sont présentés, cependant on constate



























Figure B.4  Evolution de l'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température






















Figure B.5  Evolution de l'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade A.



























Figure B.6  Evolution de l'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température






















Figure B.7  Evolution de l'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade B.
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Dans le cas du PC, on remarque deux températures de transition sur les observations
WAXS (Figure B.8) autour de 145 °C et 180 °C. Cependant, une troisième température,
environ 160 °C, est visible sur les observations MAXS pour les grades C3 et C5 (Figure
B.9). Cela signiﬁe qu'on est présence d'une nouvelle phase qui a des longueurs caractéris-























Figure B.8  Evolution de l'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
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Figure B.9  Evolution de l'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade C.
Annexe C
Compléments au chapitre 2
C.1 Comportement visco-élastique des grades A et B
Dans le Chapitre 2, pour plus de clarté, seuls certains résultats ont été présentés.
On a constaté que l'eﬀet visco-élastique n'est pas très prononcé à température ambiante
(Figures C.1 et C.2). En analysant les données à une température proche de la température
de transition vitreuse, on constate que les modules E ′ et E ′′ changent de comportement
avec la présence des nano-renforts. On constate aussi que plus le taux de charges augmente
plus le module de conservation est élevé. Les données en température qui sont présentées
ici sont comparées aux estimations des modèles analytiques au Chapitre 4. Les points de

























































































(d) Module de perte à 50 °C
Figure C.1  Module de perte et de conservation pour le grade A en fonction de la fréquence






















































































(d) Module de perte à 50 °C
Figure C.2  Module de perte et de conservation pour le grade B en fonction de la fréquence
à 30 °C et 50 °C
Annexe D
Compléments au chapitre 3
D.1 Tenseur d'Eshelby
Les expressions des composantes du tenseur d'Eshelby (Sesh) [Mura, 1987] sont rappe-
lées ici, dans le cas d'une inclusion sphérique D.1 et dans le cas d'une inclusion sphéroïdale






15(1−ν) (i, j)i 6=j ∈ [1, 3],
Seshijij =
4−5ν
15(1−ν) (i, j)i 6=j ∈ [1, 3]
(D.1)














I3 = 4pi − 2I1,






















































Compléments au chapitre 4
E.1 Homogénéisation en visco-élasticité
Dans le Chapitre 4 nous avons montré que, dans le cas du PLA, plus le taux de charges
augmente plus l'estimation du module de perte est de bonne qualité. Pour de faibles
taux de charges les modèles permettent de prédire l'évolution du module de conservation
(Figures E.1a, E.2a et E.4a). Puis, lorsque le taux de charges augmente, les modèles
permettent de retrouver l'évolution et d'encadrer le module de conservation des nano-



































(b) Module de perte
Figure E.1  Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les





































(b) Module de perte
Figure E.2  Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les







































(b) Module de perte
Figure E.3  Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les



































(b) Module de perte
Figure E.4  Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les

































(b) Module de perte
Figure E.5  Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les
données expérimentales du grade B7
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Dans le cas du PC, comme cela a été montré pour le grade C3, on constate que les
modèles donnent une bonne estimation des deux modules (E ′ et E ′′) à condition de réaliser
l'homogénéisation en deux fois (Figures 4.15b et 4.15c) plutôt que sur toute la plage de


































(b) Module de perte
Figure E.6  Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés sur la
plage de fréquences complète avec les données expérimentales du grade C5.
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